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Der Zustand der äußersten Randschichten ist von größter Bedeutung für die Funktionalität und 
die Lebensdauer hochbeanspruchter Struktur- und Funktionsbauteile. Viele Degradationsprozes-
se, wie z. B. Korrosion oder Nukleation von Ermüdungsrissen, haben ihren Ausgang in den ober-
flächennahen Randbereichen. Die Randschichtverbesserung ist deshalb ein wichtiger Prozess-
schritt in der Fertigungskette vieler Bauteile. Daher haben thermische Randschichtverbesse-
rungsverfahren, die auf dem Prinzip des martensitischen Unwandlungshärtens beruhen, u. a. 
Induktions-, Flamm- oder Laserstrahlhärten, eine enorme technologische Bedeutung. Ein sehr 
großes Entwicklungs- und Anwendungspotenzial besitzt dabei die Laserstrahlhärtetechnologie.  
Das Laserrandschichthärten zeichnet sich im Vergleich zu den o.a. Randschichthärteverfahren 
durch eine zeitlich bis zu 1 ms und örtlich bis zu 0,001 mm präzis kontrollierte Energieeinbrin-
gung aus. Der lokale Wärmeeintrag im Zusammenspiel mit den charakteristischen kurzen Bear-
beitungszeiten trägt entscheidend zur Minimierung des Bauteilverzugs bei. Zugleich lässt sich die 
Technologie dank der flexiblen Strahlführung für lokale Randschichtmodifikationen an Stahlbau-
teilen oder -werkzeugen beliebiger Form und Größe anwenden. Als Folge dieser Anwendung 
wurden in einer Vielzahl wissenschaftlicher Arbeiten verbesserte Verschleißeigenschaften      
(vgl. z.B. [1,2,3,4]) sowie optimiertes Schwingfestigkeitsverhalten (vgl. z. B. [5, 6, 7, 8, 9, 10]) 
nachgewiesen. Entscheidend für den Prozesserfolg sind neben der modifizierten Randschichtmik-
rostruktur die prozessinduzierten Eigenspannungen. Während des Bauteilbetriebs überlagern sie 
sich diese mit den von außen angebrachten Lastspannungen und können somit das Bauteilverhal-
ten beeinflussen. „Günstig“ induzierte Eigenspannungen tragen zur Verbesserung der statischen 
und/oder dynamischen Festigkeitseigenschaften bei. Unkontrolliert eingebrachte Eigenspannun-
gen können sich negativ auf das Bauteilverhalten auswirken und zum frühzeitigen Versagen füh-
ren.  
Hemmend für die Entwicklung und den optimalen Einsatz der Laserhärtetechnologie ist die 
hohe Prozesskomplexität. Eine Vielzahl von Prozessparametern muss variiert werden, um je nach 
Problemstellung die bestmöglichen Randschichteigenschaften zu erzielen. Die Prozessoptimie-
rung erfolgt bisher weitgehend empirisch, nicht zuletzt wegen eines fehlenden grundsätzlichen 
Prozessverständnisses in Bezug auf die Eigenspannungsausbildung. Die zum Laserrandschicht-
härten veröffentlichten Arbeiten beschäftigen sich überwiegend mit der Charakterisierung der 
Mikrostruktur, dem Verschleiß und den Festigkeitseigenschaften. Vereinzelt sind wissenschaftli-
che Studien über die Eigenspannungszustände lasergehärteter Randschichten bekannt, die aller-
dings ausschließlich auf Materialanalysen im Endzustand basieren. Wesentliche wissenschaftli-
che und technologische Fortschritte sind zu erwarten, falls zur Eigenspannungsausbildung rele-
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vante Vorgänge „on-line“, während des Prozesses, beobachtet und quantifiziert werden können. 
So eine Möglichkeit bietet zurzeit die Simulation. Ihre Ergebnisse weichen jedoch zum Teil stark 
von den experimentellen Befunden für den Endzustand ab. Das Experiment, u. a. die röntge-
nographische Eigenspannungsanalyse (RSA), ist dagegen ein erprobtes und weithin anerkanntes 
Verfahren zur zerstörungsfreien Eigenspannungsbestimmung. Ein direkter Einblick in den Eigen-
spannungsentstehungsprozess schnell ablaufender Vorgänge ist bisher experimentell nicht gelun-
gen. 
Um das Verständnis zur prozessbedingten Eigenspannungsausbildung voranzutreiben, wird in 
der vorliegenden Arbeit eine Mess- und Auswertestrategie zur Durchführung prozessintegrierter, 
zeitlich hoch aufgelösten Beugungsanalysen auf der Basis des sin²ψ-Verfahrens der RSA formu-
liert und validiert. Durch die Konzipierung und Entwicklung eines innovativen experimentellen 
Aufbaus wird sie an die Besonderheiten des Laserrandschichthärteprozesses adaptiert. Relevante 
Prozessinformationen, die für die Konstruktion des experimentellen Aufbaus benötigt werden, 
werden anhand von Materialanalysen im Endzustand gewonnen. Der vorgeschlagene methodi-
sche Ansatz wird zur Beschreibung der Spannungsentwicklung innerhalb und außerhalb der Pro-
zesszone während des Laserrandschichthärtens am Beispiel des Stahls 42CrMo4 eingesetzt. 
Durch gezielte Parametervariation werden dabei Informationen über den Einfluss entscheidender 
Prozessparameter, u. a. die Erwärmungs- und Abkühlraten, die maximalen Prozesstemperatur 
und die Form und Größe des Laserspots, in Echtzeit gewonnen. Daraus wird der örtliche, zeitli-
che und temperaturabhängige Spannungszustand charakterisiert und diskutiert. Diese Diskussion 
wird durch Untersuchungen der Prozessmikrostruktur unterstützt. Zugleich wird die Möglichkeit 
geprüft, den methodischen Aufbau als Werkzeug zur Validierung der Prozesssimulation zu ver-
wenden und dadurch eine wesentliche Grundlage zu ihrer Optimierung zu schaffen. 
Die entwickelten Methoden und die erzielten Ergebnisse dieser Arbeit sind im Rahmen des 
Teilprojektes 1 „PinCh – Prozessintegrierte Charakterisierung mit Röntgenmethoden im Nano-
lab@ANKA“ des durch das Bundesministerium für Bildung und Forschung (BMBF) finanzierten 





2.1 Eigen- und Lastspannungen in kristallinen Werkstoffen 
2.1.1 Definitionen und Entstehungsursachen 
Als Eigenspannungen werden „innere“ mechanische Spannungen bezeichnet, die in tempera-
turgradientenfreien Werkstoffen oder Bauteilen ohne Einwirkung äußerer Kräfte und Momente 
vorkommen. Definitionsgemäß sollen sich alle mit den vorliegenden Eigenspannungen verbun-
denen inneren Kräfte und Momente ausgleichen. Alle nicht mechanischen Zustandsgrößen, wie z. 
B. die Temperatur, die eine mechanische Wirkung in Form von lokal inhomogenen Dilatationen 
hervorrufen können, befinden sich ebenfalls im Gleichgewicht [11, 12]. 
Die Eigenspannungen sind in Bezug auf ihre Definition und Klassifizierung durch eine Be-
griffsvielfalt in der Fachliteratur gekennzeichnet. Sie werden u. a. nach ihrem physikalischen 
Entstehungsursprung in thermische Eigenspannungen (Wärmeeigenspannungen), umwandlungs-
bedingte Eigenspannungen, Belastungseigenspannungen und Eigenspannungen durch Kristallgit-
terbaufehler unterteilt [13, 14, 15]. Nach dem technologischen Verfahren, das zu ihrer Ausbil-
dung beigetragen hat, werden sie als Umform-, Deckschicht-, Bearbeitungs-, Wärmebehand-
lungs- oder Fügeeigenspannungen klassifiziert [16]. Als zweckmäßig, besonders im Hinblick auf 
ihre Bestimmung durch Beugungsmethoden, hat sich die in [17] vorgeschlagene Unterteilung 
hinsichtlich der Werkstoffbereiche, in denen die Eigenspannungen homogen wirken und sich im 
Gleichgewicht befinden, erwiesen. Demnach sind Eigenspannungen I. Art (σES, I) über größere 
Werkstoffbereiche (mehrere Körner) nahezu konstant. Eigenspannungen II. Art (σES, II) sind in-
nerhalb kleiner Werkstoffbereiche (z. B. ein Korn) nahezu konstant. Eigenspannungen III. Art 
(σES, II) sind über kleinste Werkstoffbereiche (mehrere Atomabstände) in Bezug auf ihren Betrag 
und ihre Richtung stets inhomogen.  
Die an dem Ort (x, y, z) vorliegende Eigenspannung σES(x, y, z) ergibt sich aus der Addition der 
lokalen Eigenspannungen I., II. und III. Art (vgl. Abb. 2.1) [18].  
Eigenspannungen I. Art entstehen nach mechanischen, thermischen, thermo-mechanischen 
und/oder chemischen technologischen Prozessen, falls keine Formänderungen stattfinden [19]. 
Vereinfachten Modellen nach, die sich zur Beschreibung der Eigenspannungsentstehung infolge 
mechanischer Oberflächenbehandlung [20, 21], Umwandlungsdurch und -schalenhärtung [14, 17, 
22] sowie Schweißen [23] bewährt haben, verursachen inhomogene plastische Verformungen 
sowie umwandlungsbedingte Volumenänderungen Dehnungsbehinderungen zwischen den ein-
zelnen Bereichen des Bauteils. Diese Dehnungsbehinderungen führen zur Ausbildung von Eigen-
spannungen I. Art. Da die Dehnungsbehinderungen auf der makroskopischen Ebene ablaufen, 
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Abb. 2.1: Eigenspannungen I., II., und III. Art in einem homogenen Polykristall: schematische Darstel-
lung ihrer Wirkungsbereiche (a) und ihre formale Definition (b) [25] 
Die Eigenspannungen II. Art haben einen thermischen und/oder belastungsbedingten elasto-
plastischen Ursprung und sind in der Regel über mehrere Körner inhomogen. In einphasigen 
Werkstoffen/Bauteilen können sie infolge richtungsabhängiger thermischer Ausdehnungskoeffi-
zienten und/oder Streckgrenzenanisotropie entstehen. Sie sind als orientierungsunabhängige in-
homogene Eigenspannungen II. Art zu bezeichnen und innerhalb eines Korns in Bezug auf ihren 
Betrag und ihre Richtung homogen [13]. Homogene orientierungsunabhängige Eigenspannungen 
II. Art können sich in mehrphasigen Werkstoffen aufgrund phasenspezifischer (voneinander un-
terschiedlicher) thermischer Ausdehnungskoeffizienten und/oder Streckgrenzen ausbilden. Ge-
mittelt über die jeweilige Phase sind sie nahezu konstant [18]. 
Die Eigenspannungen III. Art werden üblicherweise durch die im Kristallgitter gelösten 
Fremdatome, eindimensionalen Gitterstörungen (Versetzungen), Korngrenzen oder Ausschei-
dungen verursacht [15, 17, 24]. Sie werden zusammen mit den Eigenspannungen II. Art den so-
genannten Mikroeigenspannungen zugeordnet.  
Als Lastspannungen werden „äußere“ Spannungen bezeichnet, die sich in Werkstoffen oder 
Bauteilen als Folge äußerer mechanischer und/oder nichtmechanischer Einwirkungen (z. B. Tem-
peraturgradienten) aufbauen [16]. Im Laufe des Bauteileinsatzes oder der Materialbearbeitung 
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überlagern sie die Eigenspannungen additiv. Folglich wird die Spannung I. Art σIij, die an einem 
Ort (x, y, z) entlang einer Richtung ij (i, j =1, 2, 3) wirkt, durch die Beziehung 
  




ij σσσ +=  (2.1) 
  
bestimmt. Sie wird als Totalspannung I. Art σI (x, y, z) [25] oder mechanische Spannung be-
zeichnet [19]. Die Gesamtheit aller Spannungskomponenten σij beschreibt den lokal vorliegenden 
Spannungszustand durch einen Tensor zweiter Stufe. Der Spannungstensor kann in                  
richtungsunabhängige, betragsmäßig gleiche hydrostatische Spannungen σijH und in deviatorische 
Spannungen σijD folgendermaßen aufgespaltet werden [26]: 
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Nach Gleichung (2.2) lässt sich die deviatorische Spannung σijD als ein vom hydrostatischen 
Spannungszustand abweichender Anteil interpretieren. Eine Änderung der hydrostatischen Span-
nung ist ausschließlich mit einer Volumenänderung verbunden. Demzufolge tragen vorliegende 
hydrostatische Spannungen nur indirekt zur Ausbildung von (Eigen-)Spannungszuständen bei. 
Dies wäre der Fall, wenn sie in unterschiedlichen Bauteilbereichen inhomogen untereinander 
wirken und eine Änderung im Spannungsdeviator bewirken. Zeitliche und räumliche Abwei-
chungen vom deviatorischen Spannungszustand sind dagegen auf eine Gestaltänderung zurückzu-
führen [27]. Sie sind den mechanischen Spannungen gleichzusetzen (vgl. Gleichung (2.1)).  
2.1.2 Ermittlung  
Die mechanischen Spannungen werden nach dem heutigen Stand der Erkenntnisse unter An-
wendung von Röntgen-, Neutronen- und Elektronenbeugungsmethoden, von mechanischen 
Messverfahren, sowie magnetischen und akustischen Analysetechniken experimentell bestimmt 
[28]. Die Ergebnisse der magnetischen und akustischen Methoden werden stark durch die vorlie-
gende Mikrostruktur und die Temperaturgradienten beeinflusst [29, 30]. Daher spielen diese Me-
thoden nur eine untergeordnete Rolle, wenn sie Randschichten mit inhomogener Mikrostruktur 
charakterisieren sollen. Die mechanischen Methoden sind aufgrund ihrer einfachen Instrumenta-
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lisierung und Robustheit in der Praxis weit verbreitet. Allerdings sind sie wegen ihres zerstören-
den bzw. teilzerstörenden Charakters ausschließlich für einmalige Untersuchungen geeignet. Au-
ßerdem ermöglichen sie in der Regel lediglich die Erfassung von Totalspannungen I. Art nur im 
Endzustand und sind daher für In-situ-Analysen ungeeignet.  
Die größte Praxisrelevanz wird der Gruppe der Beugungsmethoden zugeschrieben. Sie können 
zerstörungsfrei und unabhängig von der Mikrostruktur und der Temperatur eines Bauteils sowohl 
die Totalspannungen I. Art als auch die mittleren homogenen Eigenspannungen II. und III. Art 
quantitativ bestimmen und qualitativ die inhomogenen Eigenspannungen II. und III. Art bewer-
ten. Ihr Messprinzip beruht auf der Ermittlung von Gitterdehnungen εG, den über die lineare Elas-
tizitätstheorie Spannungen zugeordnet werden [31]. Für Gitterdeformationsmessungen werden 
am häufigsten die Röntgenbeugungsmethoden angewendet. Auf ihre physikalischen und metho-
dischen Grundlagen wird im Folgenden eingegangen. Anschließend werden Röntgenbeugungs-
messkonzepte zur Durchführung von Eigenspannungsanalysen (Ex-situ-Analysen im Endzu-
stand) sowie von zeitlich aufgelösten Spannungsanalysen (In-situ- bzw. prozessintegrierte Analy-
sen) gezeigt. 
2.1.2.1 Grundlagen der röntgenographischen Spannungsanalyse (RSA) 
Fällt Röntgenstrahlung der Intensität I0 und Wellenlänge λ auf einen Polykristall mit regellos 
orientierten und hinreichend feinen Körnern, wird sie an den Elektronenhüllen der Gitteratome 
mehrerer benachbarter {hkl}-Netzebenen mit einer Intensität I gebeugt. Infolge der periodisch 
angeordneten Kristallstruktur tritt dabei eine Überlagerung der gebeugten Photonen auf. Diese 
Überlagerung führt zur Verstärkung der Intensität I (Interferenzerscheinung). Sie lässt sich nur 
unter einem für das jeweilige Material bzw. eine Phase charakteristischen Winkel 2θ in Form von 
Interferenzlinien registrieren (vgl. Abb. 2.1 a). Die formale Bedingung dafür wird durch die 
Bragg’sche Gleichung gestellt [32]: 
  
θλ sin2 }{hklDn = , (2.4) 
  
wobei θ der Bragg-Winkel (beim symmetrischen Strahlgang die Hälfte des 2θ-Winkels), D{hkl} 
der Netzebenenabstand und n (n=1, 2, 3...) die Ordnung der Interferenzerscheinung sind (vgl. 
[25]). Gitterbaufehler können die Gitteratome von ihren regulären Plätzen verschieben und da-
durch die periodisch angeordnete Kristallstruktur verletzen. Dies führt dazu, dass die Photonen an 
Netzebenen mit untereinander vertauschten {hkl}-Indizes nicht mehr unter demselben Bragg-
Winkel θ gebeugt werden. Eine Intensitätsabnahme und eine Verbreiterung der Interferenzlinie 
sind die Folge [33, 34]. Anhand der Interferenzlinienbreite lassen sich qualitative Aussagen über 
die inhomogenen Mikrospannungen treffen.  
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In einem hinreichend feinkörnigen Polykristall mit regelloser Strukturorientierung sind inner-
halb des durch den Primärstrahl erfassten Probenvolumens immer hinreichend viele günstig ori-
entierte Körner vorhanden, deren {hkl}-Netzebenen die Interferenzbedingung aus Gleichung 
(2.4) erfüllen. Die Intensitäten der Interferenzlinien sind dabei als über die Eindringtiefe und 
Breite des Primärstrahls gemittelte Informationen zu interpretieren. Sie bilden um den Primär-
stahl I0 einen Kegelmantel – den sogenannten Beugungskegel I{hkl} (vgl. Abb. 2.2 b). Die Norma-
len der einzelnen {hkl}-Netzebenen, die zur Interferenzerscheinung beitragen, werden als Streu-
vektoren 
}{hkl
N  bezeichnet und definieren die Messrichtung [35]. Die Gesamtheit aller Messrich-
tungen bildet einen zweiten Kegel mit dem Öffnungswinkel η = (180°- 2θ) – den Normalenkegel 
N{hkl} (vgl. Abb. 2.2 b). 
Die totale Differentiation der Gleichung (2.4) beschreibt den Zusammenhang zwischen der 



















wobei ψ und ϕ Richtungen im sphärischen Raum des Beugungsvektors sind. Sie werden als 







Abb. 2.2: Interferenzerscheinung unter symmetrischem Strahlgang der einfallenden (I0) und der ge-
beugten (I) Röntgenstrahlung (a). Skizze des Beugungs- und Normalenkegels I{211}  und N{211} (b)  
Nach Gleichung (2.5) lassen sich durch die Messung des doppelten Beugungswinkels des ver-
spannten Kristallgitters 2θφψ die Gitterdehnungen εφψG ermitteln. Die Messung erfolgt in der Re-
gel an einem Röntgendiffraktometer [44]. Dabei werden Verteilungen der gemittelten Interfe-
renzlinienintensität über den 2θ-Winkel aufgenommen und daraus die mittleren Linienlagen 
2 Kenntnisstand 
 8 
ϕψθ2 berechnet. Der doppelte Beugungswinkel des unverspannten Gitters 2θ0 soll ebenso mit 
hinreichender Genauigkeit bekannt sein bzw. gemessen werden. 
Zur Spannungsbestimmung werden die Dehnungskomponenten des sphärischen Laborkoordi-
natensystems εφψ durch Transformationsmatrizen in Dehnungskomponenten mit kartesischen 
Probenkoordinaten εij umgerechnet (vgl. Abb. 2.3). Letzteren werden über das verallgemeinerte 
Hooke’sche Gesetz Spannungen σij zugeordnet, sodass die Beziehung zwischen Gitterdehnungen 










































Gemäß Gleichung (2.6) kann der Spannungstensor σij aus hinreichend vielen unter unabhängi-
gen Messrichtungen erfassten Interferenzlinien bestimmt werden (vgl. [36]). 
Zur Berücksichtigung der elastischen Anisotropie des Kristallgitters werden die netzebenen-
spezifischen röntgenographischen Elastizitätskonstanten (REK) s1{hkl} und ½ s2{hkl} anstatt der 
makroskopischen Elastizitätskonstanten in Gleichung (2.6) berücksichtigt. Die REK können mit 
Hilfe der Strukturmodelle nach Reuß, Voigt oder Kröner unter Verwendung bekannter Einkris-
tall-Elastizitätskonstanten berechnet, wie z.B. in [37, 38], oder experimentell (röntgenographisch) 
bestimmt werden [39, 40]. Eine Gegenüberstellung experimentell gewonnener und berechneter 
REK wird in Bezug auf ihre Temperaturabhängigkeit in [41, 42] gezeigt. Berechnete REK tech-





Abb. 2.3: Transformation des Probenkoordinatensystems P in sphärische Laborkoordinaten ϕ, ψ mit 
angegebenem Streuvektor N, Azimut- und Distanzwinkeln ϕ und ψ sowie der Beugungsebene 
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Eine Übersicht von Beugungsmethoden zur Spannungsbestimmung ist u. a. in [18] und [45] 
dargestellt. Dabei beruhen viele der vorgeschlagenen Methoden auf dem in [46] formulierten 
sin²ψ-Verfahren der röntgenographischen Spannungsanalyse. 
2.1.2.2 Das sin²ψ-Verfahren der röntgenographischen Spannungsanalyse 
Das sin²ψ-Verfahren der röntgenographischen Spannungsanalyse ermöglicht in relativ einfa-
cher Weise und mit geringem mathematischem Aufwand die experimentelle Bestimmung einzel-
ner Normalspannungskomponenten σϕ in jedem beliebigen Azimutwinkel ϕ. Zur Anwendung der 
Methode sollen allerdings sowohl die o.a. Voraussetzungen zur Registrierung von Interferenzli-
nien (vgl. Abschnitt 2.1.2.1) erfüllt als auch das Vorliegen eines oberflächenparallelen, zweiach-
sigen Spannungszustands gegeben sein.  
Für die Bestimmung der Spannungen werden in einer ausgewählten Richtung ϕ unter Verkip-
pung des Streuvektors
→
N  mehrere Interferenzlinien aufgenommen und deren Linienlagen ϕψθ2  












2 σσψσθθθε ϕϕψϕψ ++=−−=




221211 sin2sincos 2 ++= . (2.8) 
   
Nach Gleichung (2.7) existiert ein linearer Zusammenhang zwischen den Interferenzlinienla-
gen 2θφψ und sin²ψ. Werden die gemessenen ϕψθ2  über sin²ψ aufgetragen, gibt die Steigung der 





Abb. 2.4: Spannungsermittlung nach dem sin²ψ-Verfahren der RSA (schematisch) [25] 
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Da der Netzebenenabstand des unverspannten Gitters θ0 infolge des Kotangens von θ0 einen 
geringen Einfluss auf die Spannung σϕ hat, wird für den 2θ0-Wert keine exakte Kenntnis gefor-
dert. Dieser Wert wird für die praktische Anwendung des Verfahrens aus Tabellen, wie z. B. aus 
[44, 47], entnommen. Somit werden die Makrospannungen sowie die gemittelten homogenen 
Mikrospannungen nur anhand der erfassten Verschiebungen der Interferenzlinienlagen Δθφψ be-
stimmt.  
Der Anwendungsbereich der Methode ist allerdings durch das Vorliegen eines oberflächenpa-
rallelen, zweiachsigen Spannungszustands beschränkt. Diese Voraussetzung ist praktisch an jeder 
freiliegenden Bauteiloberfläche erfüllt. Für die meisten technologisch relevanten Werkstoffe 
kann sie aufgrund der geringeren Eindringtiefe der niederenergetischen Röntgenstrahlung, defi-
niert meistens mit Emax< 30 keV (vgl. z. B. [48]), auch als in guter Näherung gültig angenommen 
werden [25]. Bauen sich jedoch innerhalb des durch den Röntgenstrahl erfassten Probenvolumens 
Spannungen auf, die entlang der Probenoberflächennormale P3 wirken (z.B. bei einigen hetero-
genen Werkstoffen chemisch bzw. mikrostrukturell bedingt), bestimmt die Methode nur die Dif-
ferenzen (σϕ - σ33). Die Normalspannungsdifferenzen (σϕ - σ33) werden auch dann ermittelt, wenn 
das sin2ψ-Verfahren zum Auswerten von Beugungsdaten größerer Randschichttiefen (z. B. beim 
Einsatz hochenergetischer Röntgenstrahlung), bei denen die Annahme σ33 = 0 nicht mehr gelten 
würde, angewendet wird [49]. Weisen die ϕψθ2  über sin²ψ Nichtlinearitäten auf, die durch keine 
statistisch bedingten Einflüsse, sondern durch steile oberflächennahe Gradienten, Schubspannun-
gen oder durch eine Textur hervorgerufen sind (vgl. z. B. [25, 50]), muss für die Ermittlung des 
lokal vorliegenden Spannungszustands auf andere Methoden, wie z.B. auf [51, 52], [36, 53] oder 
[54, 55], zurückgegriffen werden.  
2.1.2.3 Beugungstechniken zu zeitaufgelösten Struktur- und Spannungsanalysen 
Bei materialwissenschaftlichen Fragestellungen, die durch die konventionelle Röntgentechnik 
und deren Standardmethoden nicht bzw. nicht vollständig beantwortet werden können, werden 
immer öfter Struktur- und Spannungsanalysen an Großforschungsgeräten unter Einsatz der Syn-
chrotron-Röntgen- oder Neutronenbeugung durchgeführt. Ein typisches Beispiel dafür sind zeit-
aufgelöste Beugungsuntersuchungen. 
Aus der Sicht der Werkstoffwissenschaft wurden bis zum aktuellen Erkenntnisstand haupt-
sächlich messtechnische Ansätze zur Durchführung zeitaufgelöster Phasenanalysen entwickelt. 
Die Mehrzahl dieser Ansätze beruht auf Synchrotron-Röntgenbeugung. Die Brillanz der Syn-
chrotron-Röntgenstrahlung aus Speicherringen der dritten Generationen ist um etwa 5 Größen-
ordnungen höher als die Photonenflussdichte der Strahlung aus der konventionellen Röntgenröh-
re (vgl. [56]) und lässt somit sehr kurze Belichtungszeiten zu. Dies wurde ausgenutzt, um bei-
spielsweise das Phasenumwandlungsgeschehen während der thermischen Beanspruchung von 
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Pulvern [60], während Beschichtungsvorgängen [57, 58, 59] oder Wärmebehandlungs- oder Fer-
tigungsprozessen [63 bis 70] in Echtzeit zu beobachten. Vereinzelt wurden jedoch Methoden und 
Instrumente/Aufbauten vorgeschlagen, wie z. B. in [78, 80], die die zeitliche Entwicklung der 
elastischen Dehnungen bzw. der mechanischen Spannungen abbilden können.  
Zeitaufgelöste Phasenanalysen 
Einige der ersten zeitaufgelösten Röntgenbeugungsexperimente waren auf Linienprofil- und 
Phasenanalysen während stationärer oder quasi stationärer Hochtemperaturbeanspruchung von 
Pulversubstraten oder Dünnschichten beschränkt. Dabei kam entweder Synchrotron-
Röntgenstrahlung in Kombination mit einem Punktdetektor [60] oder konventionelle Cr-Kα-
Strahlung in Verbindung mit ortsempfindlichen eindimensionalen Proportionalzählern [61, 62] 
zum Einsatz. Mit dieser Instrumentalisierung wurde in [62] bei den Untersuchungen zur Ausbil-
dung von Fe-Oxiden während der Erwärmung von ARMCO-Eisen eine zeitliche Auflösung von 
etwa 10 s erreicht.  
Die Entwicklung schnell auslesbarer 1D- und 2D-Halbleiterdetektoren sowie der Aufbau von 
Synchrotronspeicherringen dritter Generation haben zum Fortschritt der In-situ-Messtechniken in 
Bezug auf die erzielte zeitliche Auflösung entscheidend beigetragen. Unter Einsatz von Flächen-
detektoren und hochenergetischer Synchrotron-Röntgenstrahlung (E > 30 keV) konnten ortsfeste 
Versuchaufbauten realisiert werden. Dadurch war es zum Beispiel möglich, die Festphasenum-
wandlungen während langsam aufgeprägter Temperaturzyklen austenitischer [63] oder ferriti-
scher Stähle [64] in Echtzeit mit einer Auflösung von bis zu 2 s qualitativ zu beobachten. Messra-
ten von bis zu 20 Hz (50 ms) wurden während deutlich schneller ablaufender Prozesse, wie z.B. 
des Wolfram-Schutzgas-Schweißens [65, 66, 67, 68] oder des martensitischen Härtens legierter 
[69] und unlegierter Stähle [70], erreicht. Bei diesen Aufbauten wurde allerdings niederenergeti-
sche Synchrotron-Röntgenstrahlung von Wiggler-Quellen am Stanford Synchrotron Radiation 
Laboratory (SSRL) mit E ≈ 12keV (vgl. [65 bis 68]) oder von Undulator-Quellen am Japan Syn-
chrotron Research Institute (JSRRI) mit E ≈ 18 keV (vgl. [69, 70]) verwendet, so dass die Um-
wandlungskinetik der oberflächennahen Randschichten während nahezu realer Wärmebehand-
lungs- und Schweißprozesse abgebildet werden konnte. 
Zeitaufgelöste Bestimmung des Netzebenenabstands D{hkl} bzw. der Spannungen 
Zur Bestimmung der zeitlichen Entwicklung des Netzebenenabstands D{hkl} sind in der Fachli-
teratur einige methodische Vorschläge, wie z. B. [71 bis 78, 80], bekannt. In Tab. 2.1 sind einige 
davon exemplarisch zusammengefasst, und nach dem Beugungsmodus sowie nach dem Primär-
strahlspektrum (monochromatisch/polychromatisch) in vier Hauptgruppen klassifiziert. Hinsicht-
lich des Beugungsmodus wird unterschieden, ob der Röntgenstrahl randschichtsensitiv zurück 
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gebeugt wird (Reflexionsmodus) oder der gebeugte Strahl das Probenvolumen durchdringt 
(Transmission). 
Die Mehrzahl der Methoden (Gruppe 1) geht von einer Reflexionsgeometrie aus. Es wird mit 
Hilfe monochromatischer Strahlung oberflächensensitiv gemessen. Die gebeugten Intensitäten 
werden als Teile eines/mehrerer Debye-Scherrer-Rings/e meist durch einen 2D-Detektor aufge-
nommen. Der Detektor wird dabei im Vorderstrahlbereich (2θ < 90°) ortsfest positioniert und 
registriert Interferenzlinien unter einer einzigen Messrichtung. Anhand der 2θ-Linienlagen der in 
Echtzeit erfassten Interferenzlinien wird der absolute Netzebenenabstand D{hkl} – darunter wird 
die thermisch- chemisch- und dehnungsinkompatibilitätsbedingte Entwicklung von D verstanden 
– zeitaufgelöst bestimmt. Diese Ermittlung erfolgt über das Bragg’sche Gesetz (vgl. Abschnitt 
2.1.2.1). Auf dieser Methodenbasis wurden beispielsweise Echtzeitanalysen des absoluten D-
Wertes während rapider, jedoch fertigungstechnisch entfernter Erwärmung und Abkühlung von 
Ti-Legierungen (vgl. z. B. [71]) und Stählen (vgl. z. B. [72, 73]) angewendet. Darüber hinaus 
widmete sich unter anderem die o. a. Forschungsgruppe am SSRL der Echtzeitanalyse der Gitter-
konstanten a während nahezu realer WIG-Schweißprozesse. Einige Ergebnisse dieser Analysen 
werden z. B. in [74] diskutiert. Die Änderungen des Netzebenenabstands D während eines realen 
Lichtbogen-Schweißprozesses wurde ebenfalls am JSRRI, wie z. B. in [75, 76], untersucht und 
prozessbezogen bewertet. In allen diesen Beugungsanalysen wurden vergleichbare Messfrequen-
zen im Bereich von 3,3 Hz bis zu 10 Hz bei einer Temperaturauflösung von ca. 10 K erreicht. 
Tab. 2.1: Methoden und Instrumente zu zeitaufgelösten Röntgenbeugungsanalysen 
Messanordnung Strahlquelle Energie  Anzahl der Mess-
richtungen 








von 7 keV         
bis 30 keV 
 
eine 
D{hkl} bzw. a / 
Bragg’sche Gleichung 
[71-76] Gruppe (1) 
  Röntgenröhre mit Drehanode 
5,5 keV          
(CrKα) 









































polychromatisch   
> 80 keV 
 
zwei, jedoch 
nicht unter einem 
Azimut 
 
Gitterdehnung ε bzw. 
εel. / nach Gleichung 
(2.6) und εel = ε - εth 
[78] 
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Unter Transmissionsgeometrie und Einsatz hochenergetischer monochromatischer Syn-
chrotron-Röntgenstrahlung (Gruppe 2) werden Informationen aus der Probentiefe gewonnen. Es 
wird dabei ausschließlich im Vorderstrahlbereich, in der Regel unter Beugungswinkeln θ < 20°, 
gemessen. Ein solcher Ansatz wurde beispielsweise in [77] zur Echtzeitanalyse der thermischen 
Stabilität des Cu/Nb-Nanoverbunds verwendet. Mittels energiedispersiver Röntgenbeugung im 
Reflexionsmodus (Gruppe 3) wurden die Änderungen der Gitterkonstanten a während des ZnO- 
und In2O3-Schichtwachstums verfolgt [58]. Die letzten zwei Ansätze gehen bei der Ermittlung 
des Netzebenenabstandes D{hkl} bzw. der Gitterkonstante a vom gleichen Berechnungsprinzip wie 
die Methoden der Gruppe 1 aus. Sie registrieren Interferenzliniensequenzen mit hoher zeitlicher 
Auflösung, jedoch unter gleicher Orientierung des Streuvektors. Somit können nur die zeitlichen 
Verteilungen des absoluten D{hkl}- bzw. des a-Wertes ermittelt werden. 
Mittels energiedispersiver Röntgenbeugung in der Transmissionsgeometrie wurde die Evolu-
tion der elastischen Dehnungen εel.11 und εel.22 in der Schweißnahttiefe z (εel.33 ≠ 0) während des 
WIG-Schweißens von LTT-Legierungen in [78] bestimmt (Gruppe 4). Zwei schnell auslesbare 
energiesensitive Detektoren waren so positioniert, dass der Netzebenenabstand D{hkl} entlang der 
beiden Messrichtungen  mit einer Messfrequenz von 4 Hz gleichzeitig ermittelt wurde. Die Er-
mittlung der absoluten Dehnung ε11 bzw. ε22 erfolgte nach Gleichung (2.6). Für die Bestimmung 
des 2θ0-Wertes des unverspannten Gitters wurden spannungsarme Proben aus der Ausgangsstruk-
tur (vor dem Schweißen) und dem Endzustand des Versuchswerkstoffs nach der Empfehlung in 
[79] präpariert. Der 2θ0-Wert wurde schließlich röntgenographisch bestimmt. Die elastische Deh-
nung εel. wurde durch die Differenzbildung zwischen der so ermittelten absoluten Dehnung ε und 
dem thermischen Dehnungsanteil εth. berechnet. Für diese Separation wurde die Temperatur der 
lokalen Messstelle anhand von Thermoelementen erfasst. Die thermische Dehnung wurde dann 
über den phasenspezifischen thermischen Ausdehnungskoeffizienten ausgewertet. Eine Bewer-
tung der Spannungsentwicklung war allerdings unter der eingesetzten messtechnischen Anord-
nung nicht möglich, denn die für die Spannungsberechnung notwendige Dehnungskomponente 
εel.33  war aufgrund der gewählten Messanordnung und der Besonderheiten des Schweißprozesses 
nicht bestimmbar.  
Eine Möglichkeit zur Bestimmung der zeitlichen Spannungsentwicklung bietet dagegen das in 
[80] vorgeschlagene Verfahren. Das Messkonzept ist allerdings auf oberflächennahe Analysen 
begrenzt, weist die gleiche Messanordnung wie die Methoden der Gruppe 1 auf, verwendet je-
doch konventionelle Röntgenstrahlung. Das Verfahren wurde zur Spannungsermittlung während 
des martensitischen Härtens des Stahls 100Cr6 exemplarisch angewendet. Die Wärmebehandlung 
wurde an jeweils vier Proben nacheinander wiederholt. Bei jeder Wiederholung wurde die neu 
eingebaute Probe unter einem neuen Distanzwinkel ψ verkippt. Pro Probe wurde somit die zeitli-
che Entwicklung der Linienlagen unter einer einzigen Orientierung aufgenommen. Anhand der 
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Beugungsdaten aller vier Proben konnte eine Sequenz von 2θ-sin²ψ-Verteilungen mit jeweils vier 
Messpunkten konstruiert werden. Die Spannungen wurden schließlich nach dem sin²ψ-Verfahren 
ausgewertet. Allerdings wird u. a. angenommen, dass alle vier Versuche identisch sind. 
Eine gleichzeitige Registrierung von Beugungsdaten mit unterschiedlich orientierten Streu-
vektoren erfolgt dagegen bei der Anwendung des Filmtechnikverfahrens der röntgenographischen 
Spannungsanalyse. Bei diesem Verfahren wird das Werkstück durch konventionelle Röntgen-
strahlung unter einem festen Winkel ψ0 im Reflexionsmodus belichtet. Teile des Beugungskegels 
werden in zwei verschiedene Richtungen des Streuvektors ψ1 und ψ2 in Form von zwei zum Pri-
märstrahl symmetrischen Ausschnitten aus einem Debye-Scherrer-Ring mit Hilfe einer Debye-
Scherrer-Kamera und eines Röntgenfilms aufgenommen (vgl. [46] und Abb. 2.5). Kamera und 
Röntgenfilm sind dabei im Rückstrahlbereich angeordnet. Die Spannungen werden schließlich 
anhand der Verschiebung der beiden Ausschnitte nach der sin²ψ-Methode ermittelt. Die Methode 
ist im englischen Sprachraum auch als „single exposure“-Technik bekannt (vgl. [45]). Sie ist 






Abb. 2.5: Schematischer Strahlengang bei einer 
Rückstrahlaufnahme nach dem Filmtechnikverfah-




Nachweise über die Verwendung der Neutronenbeugung zur Durchführung zeitlich aufgelös-
ter Phasen- bzw. Spannungsanalysen während Wärmebehandlungs- oder Fertigungsprozessen 
finden sich in der Fachliteratur nur vereinzelt. Einerseits ermöglicht die Neutronenbeugung eine 
zerstörungsfreie Ermittlung von Spannungszuständen in Bauteiltiefen von bis zu einigen Zenti-
metern, andererseits erfolgt dies – rein physikalisch bedingt – unter deutlich längeren Messzeiten 
im Vergleich zu den Röntgenbeugungsmethoden [81]. Die Bragg’sche Gleichung (vgl. Gl. 2.4) 
ist hingegen auch im Falle von Interferenzerscheinungen infolge der Neutronenbeugung gültig. 
Somit wurden beispielsweise in [82] zeitaufgelöste Gitterdehnungsmessungen während sehr 
langsam ablaufenden Rührreibschweißens von Al-6061-T6 in Probentiefen von bis etwa 3 mm 
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durchgeführt. Der Messansatz und die Auswertestrategie ähneln dem 2-Detektor-Messansatz der 
Synchrotron-Messmethoden der Gruppe 3 (vgl. Tab. 2.1). Die zeitliche Auflösung betrug aller-
dings 2 min. (vgl. [82]). Weitere exemplarische Anwendungen der Neutronenbeugung zur Pha-
sen- bzw. Dehnungsanalyse in quasi Echtzeit sind in [83] oder [84] vorgeschlagen.  
Aus den o. a. Literaturüberblick lässt sich zusammenfassen feststellen, dass bislang keine 
Messkonzepte etabliert sind, die die Spannungen während eines realen Fertigungsprozesses mit 
hinreichender Genauigkeit röntgenographisch bestimmen können.  
2.2 Laserrandschichthärten 
Das Laserstrahlhärten ist ein Wärmebehandlungsverfahren, das nach DIN 7022-5 [85] den so-
genannten Randschichthärtetechnologien zugeordnet wird. Der o. a. Klassifizierung entsprechend 
beruht das Verfahren auf dem Prinzip des lokalen martensitischen Umwandlungshärtens (vgl. 






Abb. 2.6: Exemplarische Temperatur-Zeit-




Das zu behandelnde Werkstück wird durch einen Laserstrahl hoher Leistungsdichte lokal be-
lichtet. Ein Teil des Laserlichts wird durch die Werkstückoberfläche absorbiert und in Wärme 
umgewandelt. Unter der Wirkung der Wärmeleitung werden sowohl die direkt belichtete Ober-
fläche als auch die in unmittelbarer Nähe liegenden Randschichten sehr schnell auf Temperaturen 
oberhalb der oberen Austenit-Umwandlungstemperatur (AC3) erhitzt. Infolge der sehr kurzen 
Erwärmungsdauer bleibt das Umgebungsmaterial von dieser thermischen Beanspruchung im 
Wesentlichen unbeeinflusst (vgl. Abb. 2.6). Bei der anschließenden Selbstabschreckung, die 
durch Wärmeleitung in das kalt gebliebene Material getrieben wird, findet unterhalb der Marten-
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sitstarttemperatur (Ms) eine lokale martensitische Umwandlung der zuvor austenitisierten Rand-
schichten statt. Als Prozessergebnis stellen sich ein martensitisches Gefüge, verbesserte Härte- 
und Verfestigungszustände sowie Druckeigenspannungen innerhalb der gehärteten Randschich-
ten ein. Das Umgebungsmaterial behält dagegen das Gefüge und die Festigkeitseigenschaften des 
Ausgangszustands bei. Als unerwünschte Prozessfolgerung ist allerdings das Auftreten von Zug-
eigenspannungen außerhalb des durch den Laser belichteten Bereiches zu erwähnen [88]. 
Das Verfahren wird zur Verbesserung des Verschleißwiderstands und der Ermüdungsfestig-
keit hoch beanspruchter Funktionsrandschichten aus Eisenbasiswerkstoffen angewendet (vgl. z. 
B. [1 bis 7]). Dies kann an Bauteilen bzw. Werkzeugen mit nahezu beliebiger und insbesondere 
komplexer Geometrie erfolgen. Die Entwicklung kompakter fasergekoppelter Diodenlasersyste-
me gestattet weiterhin eine präzise und flexible Führung des Laserstrahls unter Einsatz von In-
dustrierobotern, so dass lokal schwer zugängliche Bauteilbereiche [89] oder Großwerkzeuge [90] 
ebenfalls gehärtet werden können.  
Je nach Prozessregelung (leistungs-/temperaturgeregelt), Strahlmodus (kontinuierlich/gepulst), 
Translation der Laserquelle bzw. der Bearbeitungsoptik (Stand-/Linienhärten) und Anzahl der 
aufgebrachten Temperatur-Zeit-Zyklen (einmalig/mehrmalig, mit und ohne Überlappung der 
Härtespur) lässt sich der Laserhärteprozess in verschiedene Verfahrenstypen untergliedern (vgl. 
z. B. [91]). In Abhängigkeit von der Problemstellung können unter dem Einsatz einer der o. a. 
Verfahrenstypen Randschichten in einer Tiefe von bis zu einigen Millimetern martensitisch ge-
härtet werden. Dies erfolgt entweder durch Festphasenumwandlungen, wie z. B. bei den Stählen 
[92], oder durch Phasenumwandlung mit Auftreten einer flüssigen Phase, wie z. B. bei Grauguss 
[86]. Im Folgenden soll nur temperaturkontrolliertes, kontinuierliches einmaliges Laserhärten 
anhand von Festphasenumwandlungen der Stähle betrachtet werden. Dies ist zugleich der in der 
Industrie am meisten angewendete Verfahrenstyp. 
2.2.1 Werkstoffkundliche Grundlagen 
Die sogenannte Kurzzeitaustenitisierung stellt den ersten Prozessschritt des Laserhärteprozes-
ses dar. Beim Erwärmen eines Stahls über der unteren Austenit-Umwandlungstemperatur (AC1) 
beginnt die diffusionsgesteuerte Umwandlung des krz-Fe-Mischkristalls (Ferrit) in seine kfz-
Modifikation (Austenit). Erste Austenitkeime bilden sich an den Tripelpunkten der Ferritkörner 
[93]. Der Kohlenstoff, der nach der abgeschlossenen Keimbildung für die weitere Umwandlung 
benötigt wird, wird durch das Auflösen von Fe3C bereitgestellt. Getrieben durch die Konzentrati-
onsunterschiede cγ, max - cγ, min wird der Kohlenstoff von der Karbidgrenzfläche über den bereits 
gebildeten Austenitkeim zur Wachstumsfront Austenit-Ferrit hin transportiert (vgl. Abb. 2.7.a). 
Er diffundiert somit in die Austenit-Matrix – es findet ein Austenitkeimwachstum statt (vgl. 
[94]). Aufgrund der sehr kurzen Erwärmungsdauer des Laserhärteprozesses reicht beim Erreichen 
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der Gleichgewichtstemperaturen AC1/AC3 die Zeit nicht aus, die für die Diffusion des Kohlen-
stoffs notwendig ist. Mit zunehmender Überhitzung nimmt die Diffusionsfähigkeit des Kohlen-
stoffs zu [95]. Die Folge ist, dass die Kurzzeitaustenitisierung zu höheren Umwandlungstempera-
turen verschoben wird [96]. Experimentelle Untersuchungen, die an niedrig und hoch legierten 
Stählen innerhalb des für das Laserhärten typischen Erwärmungsratenbereichs zwischen 300 K/s 
und 6000 K/s unter Einsatz von Kurzzeitumwandlungsprüfständen durchgeführt wurden, belegen, 
dass mit zunehmender Erwärmungsrate die AC3-Temperatur um bis zu 150 °C gegenüber der 






Abb. 2.7: Schematische Darstellung der örtlichen Kohlenstoffverteilung vor dem Ende der Austenit-
umwandlung (a) und vor dem Homogenisieren des Austenits (b) [97] 
Bei Erreichen der AC3-Temperatur ist die Austenitbildung abgeschlossen. Der Kohlenstoff im 
bereits gebildeten Austenit ist allerdings nicht gleichmäßig verteilt, was den Verbleib von lokalen 
Orten hoher Kohlenstoffkonzentration bewirkt (vgl. Abb. 2.7.b). Mit fortschreitendem Umwand-
lungsgeschehen (zunehmende Temperatur oder zunehmende Zeit) setzt sich die Auflösung der 
Karbide fort, so dass oberhalb AC, hom. (Homogenisierungstemperatur) eine nahezu gleichmäßige 
Kohlenstoffverteilung im Austenit vorliegt. Gefügeanalysen am Rasterelektronenmikroskop 
(REM) zeigen, dass eine maximale Austenitisierungstemperatur (TA, max) beispielsweise von  
1150 °C bei einer Erwärmungsrate von 1000 K/s ausreichend ist, um alle Eisenkarbide in den 
oberflächennahen Randschichten des Stahls 42CrMo4 vollständig aufzulösen [99]. Mit zuneh-
mender Überhitzung wird weiterhin eine zunehmende Gefügehomogenität, jedoch unter zuneh-
mender Kornvergröberung an mehreren lasergehärteten untereutektoiden Stählen, festgestellt 
(vgl. z. B. [100]).  
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Neben den geschilderten Diffusionsvorgängen findet bei der α-γ-Umwandlung eine relative 
Volumenabnahme der austenitisierten Randschichten statt. Wie in Abb. 2.8 gezeigt, weist der 
Austenit ein geringeres spezifisches Volumen gegenüber Ferrit auf. Dies resultiert in einer nega-
tiven Volumenänderung während/nach der Ferrit-Austenit-Umwandlung. 
Die Selbstabschreckung und die Martensitbildung stellen den zweiten entscheidenden Wär-
mebehandlungsschritt des betrachteten Prozesses dar. Beim Selbstabschrecken laserstrahlerhitzter 
austenitisch umgewandelter Randschichten liegt in der Regel immer eine überkritische Abkühl-
geschwindigkeit vor, so dass die diffusionsgesteuerten Umwandlungsvorgänge unterdrückt wer-
den. Unterhalb Ms erfolgt die Transformation der kfz-Kristallstruktur des Austenits in die tetra-
gonal-raumzentrierte Struktur des Martensits. Die Umwandlung läuft dabei nach den gleichen 
thermodynamischen und kristallographischen Gesetzmäßigkeiten wie die martensitische Um-
wandlung der konventionell gehärteten Stähle ab (vgl. dazu z. B. [101, 102]). Sobald die Marten-
sitfinishtemperatur (Mf) unterschritten wird, ist die Umwandlung abgeschlossen. Infolge des hö-
heren spezifischen Volumens des Martensits findet während/nach der Phasenumwandlung eine 




Abb. 2.8: Spezifisches Volumen verschiedener 
Gefügearten, sowie deren auf das Ferritvolumen 
bezogene, umwandlungsbedingte Volumenände-
rung in Abhängigkeit vom Kohlenstoffgehalt (An-
gaben bei Raumtemperatur) [103]  
 
 
Im Gegensatz zur Austenitisierung haben die erhöhten Erwärmungs- und Abkühlraten des La-
serstrahlhärtens keinen wesentlichen Einfluss auf die Martensitumwandlungstemperaturen. Erst 
bei Erwärmungsraten oberhalb 6000 K/s wurde am Beispiel des Stahls 42CrMo4 eine geringfü-
gige Zunahme von Ms von etwa 340 °C auf ca. 355 °C festgestellt. Dies gilt allerdings für maxi-
male Prozesstemperaturen TA, max. ≤ 1000 °C [99]. 
Zwei weitere mikrostrukturelle Prozesse, die während der Abkühlung stattfinden können, be-
einflussen das Prozessergebnis – der Restaustenitverbleib und das Selbstanlassen des bereits ge-
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bildeten Martensits. Das hohe Maß an gelöstem Kohlenstoff führt nach dem Laserhärten übereu-
tektoider Stähle zur unvollständigen Martensitumwandlung und zum Verbleib von Restaustenit 
[98, 104, 105]. Legierungselemente, wie z. B. Cr, Mo oder V, können ebenfalls zur Absenkung 
von Ms- und Mf-Temperatur beitragen, sodass beim Abkühlen auf Raumtemperatur nicht umge-
wandelter Austenit in der lasergehärteten Randschicht zurückbleibt [100, 105, 106]. Darüber hin-
aus bewirken die o. a. Kohlenstoffhöfe (vgl. Abb. 2.7 b) eine Restaustenitbildung auch in niedrig 
legierten lasergehärteten Stählen mit C-Gehalt < 0,6 Ma. %. Je nach Prozessführung kann dabei 
der Restaustenitgehalt bis zu 12 % vom Gesamtvolumen des Härtungsgefüges betragen [87, 99]. 
Dieses Mischgefüge aus Martensit und Restaustenit weist sowohl ein geringeres spezifisches 
Volumen im Vergleich zum martensitisch vollständig umgewandelten Gefüge (vgl. Abb. 2.8) als 
auch geringere Werkstoffhärte und geringere Festigkeit auf. Eine Anlassbehandlung verändert 
ebenfalls das spezifische Volumen martensitisch gehärteter Randschichten. Beim Anlassen ge-
härteter Stähle kommt es zunächst zur Kohlenstoffclusterbildung, zum Ausscheiden der soge-
nannten ε-Karbide und zu Transformation des Martensits zu Sekundärmartensit [107]. Mit zu-
nehmender Anlasstemperatur (TAnlass > 200 °C) werden Fe-Karbide ausscheiden und, sofern mar-
tensitisch nicht vollständig umgewandeltes Gefüge vorhanden ist, findet ein Restaustenitzerfall 
statt [95, 108]. Das Ausscheiden von Karbiden ist mit einer Kohlenstoffverarmung der Martensit-
Matrix verbunden, die mit zunehmenden Anlasstemperaturen (> 300 °C) in das Gleichgewichts-
gefüge Ferrit und Zementit übergeht. Bei Stählen mit höherem Ms kann es schon während der 
Abkühlung zum Anlassen kommen [107]. Beim Laserstrahlhärten niedrig legierter Stähle mit 
einem Kohlenstoffgehalt zwischen 0,3 % und 0,5 % wurden ebenfalls Selbstanlasseffekte anhand 
von Gefügeanalysen am REM nachgewiesen (vgl. z. B. [109, 110]). Die Bildung von Sekundär-
martensit ist neben der Abnahme des spezifischen Volumens (vgl. Abb. 2.8) auch mit dem Abbau 
von Mikrospannungen verbunden, deren Abnahme anhand der abnehmenden Breite der Röntgen-
interferenzlinien qualitativ nachweisbar ist, wie exemplarisch in [107, 111, 112, 113] gezeigt. 
2.2.2 Eigenspannungsausbildung 
Die prozessbedingten Änderungen der Mikrostruktur während des Laserstrahlrandschichthär-
tens tragen entscheidend zur Ausbildung von Eigenspannungen bei. Dies erfolgt durch ein kom-
plexes Zusammenwirken zwischen den im behandelten Werkstück vorliegenden Temperaturgra-
dienten und den lokalen Phasenumwandlungen mit den o. a. einhergehenden lokalen Volumen-
änderungen. Aufgrund der eingeschränkten zeitlichen Auflösung experimenteller 
Analyseverfahren lassen sich die Vorgänge zur Eigenspannungsausbildung vorwiegend mit Hilfe 
abstrahierter Elementarmodelle beschreiben. Für Randschichthärtewärmebehandlungen kann die 
Eigenspannungsausbildung anhand des in [22] entwickelten Rand-Kern-Modells qualitativ be-
trachtet werden. Das Modell gibt allerdings einen auf die Abkühlphase begrenzten Einblick in die 
2 Kenntnisstand 
 20 
Spannungsentwicklung und verdeutlicht die Rolle der plastischen Deformationen zur Eigenspan-
nungsentstehung nur eingeschränkt. Zur Deutung des Einflusses der plastischen Verformungen 
auf die Eigenspannungsentstehung wird zunächst auf die in [17] und [22] vorgeschlagenen Rand-
Kern-Modelle verwiesen. Dabei wird die umwandlungsfreie Abschreckung gleichmäßig erwärm-
ter Stahlbauteile betrachtet. 
(Eigen-)Spannungsentstehung bei Abschreckung ohne Phasenumwandlungen  
Beim umwandlungsfreien und hinreichend schnellen Abkühlen eines gleichmäßig erwärmten 
Werkstücks stellt sich mit zunehmender Abkühlzeit t (t < t3, vgl. Abb. 2.9 oben rechts) eine zu-
nehmende Temperaturdifferenz zwischen dem Rand und dem Kern ein. Dies resultiert in einer 
zunehmend stärkeren Schrumpfung des Randes. Dieser Schrumpfung wirkt der wärmere, lang-
sam schrumpfende Kern entgegen. Infolge dieser Schrumpfungsbehinderung wird der Rand ge-
streckt und unter Zug beansprucht (vgl. Kurve a in Abb. 2.9). Nach Überschreiten der maximalen 
Temperaturdifferenz beim Zeitpunkt t3 schrumpft der Kern im Laufe weiterer Abkühlung schnel-
ler als der Rand. Die Schrumpfungsbehinderung ist diesmal entgegengesetzt gerichtet. Der zuvor 






Abb. 2.9: Entstehung von Abschreckeigenspannungen eines durchgewärmten Werkstücks während des 
homogenen Abschreckens des Werkstückrandes [22] 
Für den Fall einer rein elastischen Beanspruchung bleibt das Werkstück nach vollständiger 
Abkühlung spannungsfrei (vgl. Verlauf a in Abb. 2.9). Falls allerdings die Vergleichsspannung 
des Randes die lokal vorliegende Fließgrenze des Werkstoffs überschreitet (vgl. Verlauf b in 
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Abb. 2.9), setzt eine lokale plastische Verformung ein. Die Zugspannung der Randschichten wird 
auf den Betrag der Fließgrenze abgebaut. Nach der vollständigen Abkühlung bleibt der Rand 
plastisch gestreckt, was eine Verletzung des Kompatibilitätskriteriums mit sich bringt und zur 
Ausbildung von Druckeigenspannungen führt. Diese Eigenspannungen werden Abschreckeigen-
spannungen genannt. Im nicht verformten Kern liegen ausgleichsbedingt Zugeigenspannungen 
vor (vgl. Verlauf c in Abb. 2.9) [17, 22]. 
Randschichtabschreckung ohne Phasenumwandlungen 
Im Unterschied zu dem o. a. Elementarmodell wird im Folgenden die Eigenspannungsentste-
hung bei einer lokalen Randschichterwärmung und Abschreckung ohne Phasenumwandlungen 
betrachtet. Diese Prozesse entsprechen den Prozessen, die während des Randschichthärtens au-
ßerhalb der martensitisch umgewandelten Prozesszone erfolgen. Ausgangspunkt der Betrachtun-
gen sind eine unterhalb AC3 erwärmte und plastisch gestauchte Randschicht O und ein Werk-
stoffkern K bzw. eine Übergangsschicht T, die auf eine geringere Temperatur gegenüber der 
Werkstückoberfläche aufgeheizt und rein elastisch unter Druck beansprucht sind (vgl. Abb. 2.10 
a, oben). Mit beginnender Abschreckung entstehen aufgrund der oben beschriebenen Dehnungs-
behinderungen zwischen dem Rand und dem Umgebungsmaterial Zugspannungen. Eine Über-
schreitung der Fließgrenze seitens der lokal vorliegenden Vergleichsspannung führt ebenso wie 
der o.a. Abkühlfall zur plastischen Streckung des Randes. Die später einsetzende Abkühlung der 
Übergangsschicht T kann die Zugspannungen des Randes aufgrund der wesentlich geringeren 
Temperaturdifferenzen zwischen Rand und Kern nicht umkehren sondern nur verkleinern (vgl. 





Abb. 2.10: Entstehung von Eigenspannungen bei der Randschichtwärmebehandlung eines Stahlwerk-
stücks: ohne Phasenumwandlung (a), mit Phasenumwandlung (b) [22] 
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Nach vollständiger Abkühlung verbleiben in den oberflächennahen Randbereichen Zugeigen-
spannungen, die auch als Schrumpfeigenspannungen bezeichnet werden. Sie werden durch 
Druckeigenspannungen in der Übergangsschicht T kompensiert (vgl. Abb. 2.10 a, unten, Verlauf 
T). Eine Abnahme der Fließgrenze führt zur Zunahme der plastischen Streckung des Randes und 
folglich zur Abnahme der Zugeigenspannungen (vgl. Abb. 2.10 a, unten, gestrichelter Verlauf).  
Randschichtabschreckung mit Phasenumwandlungen 
Beim Abschrecken des austenitisierten Randes O (vgl. Abb. 2.10 b) erfolgt die mit der Volu-
menzunahme verbundene Umwandlung von Austenit in Martensit, sodass eine komplexe Überla-
gerung o. a. Schrumpfspannungen mit den so genannten Umwandlungsspannungen stattfindet. 
Die Spannung der Randschichten weist bis zum Erreichen des Umwandlungszeitpunktes M eine 
qualitativ gleiche Verteilung wie die thermisch bedingten Schrumpfspannungen des Randes aus 
Abb. 2.10 a auf (vgl. Abb. 2.10 b, unten). Da während der martensitischen Umwandlung des 
Randes der ferritische Kern umwandlungsfrei bleibt, entstehen Dehnungsbehinderungen zwi-
schen dem Rand und dem Umgebungsmaterial T bzw. K. Der Rand wird folglich bei seiner pha-
senbedingten Ausdehnung behindert und gestaucht. Dies bewirkt anfangs eine Abnahme und mit 
fortschreitender Umwandlung eine Umkehrung der Zugspannungen in Druckspannungen. Diese 
Druckspannungen können mit der einsetzenden Abkühlung der Übergangsschicht T weiter zu-
nehmen. Nach vollständiger Abkühlung bleiben Druckeigenspannungen im Rand O und Zugei-
genspannungen im Kern T zurück. Zunehmende plastische Deformationen infolge einer herabge-
setzten Fließgrenze während der Abkühlung des Randes führen zu einer betragsmäßigen Zunah-
me der Druckeigenspannungen. Eine Änderung der Druckeigenspannungen lässt sich ebenfalls 
mit dem Ausmaß der umwandlungsbedingten Volumenvergrößerung verbinden, jedoch nicht, 
sofern keine plastische Deformationen vorhanden, mit einer Änderung von Ms [22]. 
Die o. a. Elementarmodellvorstellungen definieren die Art und Weise der Entstehung von 
Abschreck-, Umwandlungs- und Schrumpfeigenspannungen, können allerdings aufgrund ihres 
idealisierten Charakters nicht als Mittel zum Prozessverständnis des Laserrandschichthärten ver-
wendet werden. 
2.2.3 Einflussgrößen des Prozessergebnisses  
Sowohl die eingestellten Eigenspannungen als auch die Verfestigungs- und Härtezustände der 
Randschichten hängen von einer Reihe von Einflussgrößen und Prozessparametern ab. Abb. 2.11 
fasst die wichtigsten Einflussfaktoren in drei Gruppen zusammen – die an der Härteanlage direkt 
einzustellenden Prozessparameter, die Härteanlage selbst sowie der Werkstoff, die Geometrie 
und die mechanischen Eigenschaften des zu behandelnden Werkstücks.  
2.2 Laserrandschichthärten 
 23
2.2.3.1 Prozessparameter  
Einige der in Abb. 2.11 aufgelisteten Prozessparameter beeinflussen nicht nur das Prozesser-
gebnis sondern sich auch gegenseitig und wirken sich daher sehr komplex aus. Ein eindeutiges 
Ranking der einzelnen Parameter ist daher nicht einfach. Parameter wie z. B. Vorschub, Belich-
tungs- oder Haltezeit, Pulsfrequenz und -dauer, sowie Arbeitsabstand und Laserleistung tragen 
zur Änderung der Erwärmungs- und Abkühlraten und/oder der Prozesstemperatur bei. Diese 
beiden Prozessparameter werden im Weiteren getrennt behandelt, wobei ihre Wirkung auf das 






Abb. 2.11: Einflussgrößen und Prozessparameter des Laserrandschichthärtens (nach [86] und [91]) 
Einfluss der Erwärmungs- und Abkühlrate 
Der Einfluss der Erwärmungs- und Abkühlraten auf die Eigenschaften lasergehärteter Rand-
schichten ist Thema einer Vielzahl experimenteller Untersuchungen. Die direkte Wirkung der 
Erwärmungs- und/oder Abkühlrate auf das Prozessergebnis wird allerdings nur vereinzelt unter-
sucht (vgl. z. B. [99, 100, 114, 123]). Die meisten Studien beschäftigen sich mit der Charakteri-
sierung der Härte- und Gefügeverteilungen unter Variation entweder der Vorschubgeschwindig-
keit der Laserquelle (vgl. [105, 115, 116, 117, 118, 119, 120, 121, 122, 123]) oder der Belich-
tungszeit [100, 104].  
Eine Verringerung des Vorschubs bewirkt eine Zunahme der Wechselwirkungszeit zwischen 
dem Laserstrahl und der Werkstückoberfläche. Bei gleich bleibender Kontrolltemperatur bedeutet 
dies eine Zunahme der Wärmezufuhr ins Bauteil und daher eine Abnahme der Erwärmungs- und 
Abkühlraten infolge des abnehmenden Temperaturgefälles. Langsam ablaufende Prozessteil-
schritte gewähren insgesamt mehr Zeit zum Wärmetransport sowie zur Austenitbildung und -
homogenisierung. Dadurch werden mit abnehmendem Vorschub eine Erhöhung der Einhärtetiefe 
2 Kenntnisstand 
 24 
[105, 115 bis 121] sowie eine Verbreiterung des martensitisch umgewandelten Bereichs [116] 
festgestellt. Die Oberflächenhärte bleibt im Vorschubbereich zwischen 0,3 m/min und 1 m/min 
grundsätzlich unbeeinflusst, sobald ein homogenes (einphasiges) martensitisches Gefüge am En-
de des Prozesses vorliegt. In [115-117] wird allerdings eine geringfügige Zunahme des Oberflä-
chenhärtewertes mit der Erhöhung des Vorschubs am Beispiel untereutektoider Stähle gezeigt. 
Weiterhin bewirkt eine Verringerung des Vorschubs, vor allem bei den hoch legierten und/oder 
übereutektoiden Stählen, eine Zunahme des Restaustenitgehalts und daher eine merkliche Ab-
nahme der Werkstoffhärte [105]. Tendenziell gleiche Einflüsse auf die Einhärtetiefe lassen sich 
bei direkter Änderung der Erwärmungs- und/oder Abkühlraten beobachten. Der Betrag der 
Werkstoffhärte wird dabei nur geringfügig beeinflusst [99, 114]. Eine deutliche Erhöhung der 
Laserbelichtungszeit bei konstant bleibendem Werkstückvolumen bewirkt dagegen infolge der 
unterhalb der kritischen Abkühlgeschwindigkeit abgenommenen Abkühlrate einen steigenden 
Anteil an Zwischenstufengefüge (vgl. z. B. [104]). Dies bedeutet eine Abnahme der Werkstoff-
härte.  
Röntgenographische Untersuchungen, die an unter variierenden (i) Erwärmungsraten [123], 
(ii) Belichtungszeiten [100, 104] und (iii) Vorschubgeschwindigkeiten [104, 119, 122, 123] ge-
härteten Proben durchgeführt wurden, zeigen mit abnehmendem Wärmeeintrag in das zu behan-
delnde Bauteil die gleiche Abhängigkeit der Eigenspannungen, wobei sich im Folgenden aus-
schließlich um phasenspezifischen Eigenspannungen handelt. Bei konstant bleibender Kontroll-
temperatur führt eine Erhöhung der Erwärmungsrate bzw. des Vorschubs oder eine Abnahme der 
Laserbelichtungszeit zur geringfügigen betragsmäßigen Zunahme der Druckeigenspannungen, 
die sich innerhalb des laserbelichteten Bereichs ausbilden. Die unerwünschten Zugeigenspannun-
gen des Umgebungsmaterials nehmen ebenfalls zu. Für diese Erkenntnis gibt die Literatur an der 
Stelle keine eindeutige Ursachenaufklärung aufgrund der stark werkstoffabhängigen Eigenspan-
nungsbeeinflussung. In [100 und 104] wird beispielsweise behauptet, dass die mit abnehmender 
Belichtungszeit zwischen dem Rand und dem Kern resultierenden zunehmenden Temperaturgra-
dienten eine Zunahme in den abkühlbedingten Schrumpfeigenspannungen hervorrufen und daher 
eine Erhöhung der Zugeigenspannungen bewirken (vgl. Abschnitt 2.2.2). Der erhöhte Restauste-
nitgehalt des Stahls X39CrMo17 1 wird z. B. in [123] als eine Ursache für die betragsmäßig ab-
nehmenden Druckeigenspannungen mit erniedrigten Erwärmungsraten bezeichnet, da der Volu-
mensprung und daher der Anteil der Umwandlungseigenspannungen mit zunehmendem 
Restaustenitanteil abnimmt (vgl. Abb. 2.8). In [106] wird die gleiche Tatsache festgestellt. Hier 
wird allerdings gezeigt, dass beim Laserhärten untereutektoider Stähle die Restaustenitbildung 
mit einer absorptionsfördernden Graphitbeschichtung der Bauteiloberfläche verbunden sein kann. 
Aufgrund der höheren Wellenlänge der CO2-Laser werden durch Stahloberflächen nur etwa 5 % 
bis 10 % der Laserstrahlung absorbiert. Zur Absorptionsförderung werden die zu behandelnden 
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Werkstückoberflächen mit graphithaltigen Sprays manipuliert [89, 124]. Folglich können die 
niedrig legierten untereutektoiden Stähle je nach Prozessparametern einen Restaustenitanteil von 
bis zu 40 % direkt an der beschichteten und gehärteten Oberfläche aufweisen (vgl. z.B. [104]). 
Vor den röntgenographischen Analysen wird diese Beschichtung in der Regel elektrochemisch 
oder mechanisch entfernt (vgl. z. B. [104, 110]), was mit einer Rückwirkung auf den Eigenspan-
nungszustand verbunden sein kann. Systematische Untersuchungen in diesem Gebiet sind aller-
dings nicht bekannt. 
Einfluss der maximalen Austenitisierungstemperatur  
Eine Verbesserung der Randschichteigenschaften kann bei konstantem Vorschub/konstanter 
Belichtungszeit erreicht werden, indem die maximale Prozesstemperatur variiert wird. Tempera-
turkontrollierte Laserhärteexperimente ermöglichen eine gezielte Untersuchung des Temperatur-
einflusses auf die Härte- und Gefügeverteilung verschiedener Stähle, wie z. B. in [88, 99, 100, 
105, 116, 123] gezeigt. Es lässt sich dabei feststellen, dass die Temperaturabhängigkeit der Er-
gebnisgrößen stärker ausgeprägt ist als der Einfluss der Erwärmungs- und Abkühlraten [105]. 
Eine Erhöhung der maximalen Kontrolltemperatur führt zur Vergrößerung der martensitisch um-
gewandelten Zone. Demzufolge nimmt die Härtetiefe zu (vgl. z. B. [100, 105, 109, 115, 116]). 
Der Betrag der Werkstoffhärte selbst ist ebenso temperaturabhängig. Es gilt grundsätzlich, dass 
eine Zunahme der Kontrolltemperatur zur Zunahme der Werkstoffhärte führt [100, 115]. Bei 
stärker Überhitzung und Kornvergröberung fallen allerdings die Härtewerte ab [100, 109].  
Zu hohe Prozesstemperaturen (TA, max >1300 °C) können bei hoch legierten Stählen infolge 
des Verbleibs des weicheren Restaustenits ebenfalls zu einem Rückgang der Werkstoffhärte füh-
ren [105, 116]. Leichte Härteabfälle in der oberflächennahen Randschichten werden weiterhin 
aufgrund von Selbstanlasseffekten beobachtet. In [110] ist ein Härterückgang in den ersten 50 µm 
zur Probenoberfläche beim Linienhärten von niedrig legierter Stählen mit Kohlenstoffgehalt von 
bis zu 0,4 % festgestellt worden. Dieser Abfall kann durch einen erhöhten Selbstanlasseffekt oder 
durch leichte Randentkohlung hervorgerufen werden [110]. 
Die Änderung der Prozesstemperatur hat einen deutlichen Einfluss auf die Eigenspannungs-
ausbildung. Sobald die TA, max.  oberhalb der Ac3-Temperatur liegt, bilden sich in den durch den 
Laser belichteten Bereichen unwandlungsbedingte Druckeigenspannungen aus, die durch Zugei-
genspannungen außerhalb der Prozesszone ausgeglichen werden [104, 123]. Ihr Wirkungsbereich 
erweitert sich mit zunehmender Prozesstemperatur [100, 104]. Die Zug- und Druckeigenspan-
nungen nehmen dabei betragsmäßig ab [100, 104, 123]. In [100] wird behauptet, dass zu hohe 
Temperaturen (TA, max >1200°C) zu einer Überhitzung der oberflächennahen Randschichten füh-
ren, die je nach Probengröße, Selbstanlasseffekte bewirkt und eine Abnahme der Druckeigen-
spannungen zur Folge haben könnte. Diese Erkenntnis ist allerdings durch keine mikrostrukturel-
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le Untersuchungen bestätigt. [123] zeigt weiter, dass das bis etwa 1100 °C kontinuierlich zuneh-
mende c/a-Verhältnis mit weiter zunehmender Prozesstemperatur abnimmt. Dieser Verlauf deutet 
infolge der abnehmenden Tetragonalität des Martensits infolge Ausscheidungen von C-Atomen 
auf Anlasseffekte hin und korreliert mit der Abnahme der Druckeigenspannung. Partielle O-
berflächenanschmelzungen, die oberhalb 1300 °C infolge zögernder Pyrometerregelung festge-
stellt worden sind [104], sowie eine Restaustenitbildung [104, 123] sind weitere nennenswerte 
Ursachen, die eine Verringerung der lokalen phasenspezifischen Druckeigenspannungen der Pro-
zesszone mit zunehmender Prozesstemperatur bewirken können. 
2.2.3.2 Härteanlage 
Die Härteanlage hat einen Einfluss auf die Wellenlänge und somit auf den Anteil der durch 
die Bauteiloberfläche absorbierten Laserstrahlung. Die Laserstrahlung der modernen Diodenla-
sersysteme lässt sich bis zu fünfmal besser absorbieren als die Laserstrahlung konventioneller 
CO2-Laser. Dadurch wird auf die graphithaltige absorptionserhöhende Beschichtung der Proben-
oberfläche verzichtet (vgl. [1, 2, 89, 124]). Nach dem aktuellen Stand der Erkenntnisse ist nur 
eine beschränkte Anzahl von Forschungsarbeiten zum Laserrandschichthärten an Hochleistungs-
diodenlasersystemen durchgeführt worden (vgl. z. B. [1, 2, 125]). Keine dieser Arbeiten befasst 
sich systematisch mit der Analyse der Eigenspannungen.  
Mit der Entwicklung der modernen fasergekoppelten Hochleistungsdiodenlaser ist es zudem 
möglich, je nach Anwendungsfall den Strahlmodus und die Bearbeitungsoptik gezielt an die vor-
liegende Fragestellung anzupassen. Der Strahlmodus (kontinuierlich/gepulst) sowie die Form und 
Größe des Laserfokusses sind ausschlaggebend für die Wärme- und Temperaturverteilung inner-
halb und außerhalb der laserbelichteten Oberfläche. Sie können somit maßgeblich den Prozesser-
folg beeinflussen. Im Gegensatz zum Strahlmodus, dessen Auswirkungen in einigen Studien (vgl. 
z. B. [104, 110, 126]) untersucht wurden, liegen für die Einflüsse der Bearbeitungsoptik auf die 
Eigenspannungsausbildung keine Untersuchungsergebnisse vor. 
2.2.3.3 Das Werkstück 
Der Einfluss des Gefüges des Versuchswerkstoffs auf die Mikrostruktur bzw. auf die Eigen-
spannung nach dem Laserhärten ist beispielsweise in [100, 110, 116] bzw. [100, 104, 117] unter-
sucht. Ergebnisse zur Eigenspannungsabhängigkeit von der Probengeometrie sind z. B. in [100, 
104] zu finden. Das Werkstück als Einflussgröße ist allerdings kein Thema der vorliegenden 
Arbeit. Daher wird auf die Untersuchungsergebnisse der o. a. Arbeiten nicht näher eingegangen.  
2.2 Laserrandschichthärten 
 27
2.2.4 Simulation des Laserrandschichthärtens 
Anhand experimenteller Analyseverfahren sind die Gefügeausbildung, die Härte- und Eigen-
spannungsverteilungen sowie der Bauteilverzug ausschließlich im Endzustand charakterisierbar. 
Die numerische Simulation ermöglicht es, den zeitlichen und temperaturabhängigen Ablauf von 
Phasenumwandlungen, Spannungen und Fließverhalten zu berechnen. Durch eine gezielte Para-
metervariation lässt sich der Einfluss einzelner Werkstoff- und Prozessparameter auf das Pro-
zessergebnis kostengünstig, sobald die Simulation- und Materialmodelle vorliegen, und unter 
geringerem zeitlichem Aufwand vorhersagen. Zum Beispiel sind in [127, 128, 129] Prozessvor-
hersagen bezüglich der Härtetiefenverteilung bei der Laserstand- und Linienhärtung gemacht 
worden. Dabei ist eine akzeptable Übereinstimmung mit den experimentellen Befunden, mit 
Ausnahme der Härteverteilung in der heterogenen (mehrphasigen) Übergangszone, numerisch 
erreicht worden. Im Gegensatz dazu werden die Eigenspannungen in der Regel überschätzt (vgl. 
z. B. [130, 131]). Die damit verbundenen Bauteilverzüge weichen von den experimentellen Be-
funden ebenfalls ab (vgl. z. B. [132]). Diese Abweichungen sind nach [132] vorwiegend mit dem 
modellhaft getroffenen Annahmen zum Fließverhalten oder mit den Eingabedaten zu Materialei-
genschaften, die stark von den Prozessbedingungen wie Temperatur oder Geschwindigkeit ab-
hängig sind, verbunden. Eine Modelloptimierung hinsichtlich des temperatur- und geschwindig-
keitsabhängigen Spannungs- und Fließverhaltens ist infolge der beschränkten Validierungs-
moglichkeiten dieser Größen kaum realisierbar. Aus diesem Grund befassten sich die Mehrzahl 
der Arbeiten mit der Vorhersage des Phasenumwandlungsgeschehnisses, das durch Dilatometrie 
validierbar ist.  
2.2.5 Fazit zum aktuellen Erkenntnisstand 
Aus dem dargestellten Stand der aktuellen Erkenntnisse können zusammenfassend folgende 
abschließenden Bemerkungen abgeleitet werden: 
• Die Mehrzahl der zum Laserrandschichthärten veröffentlichten Arbeiten diskutiert haupt-
sächlich die Einflüsse des Laserrandschichthärteprozesses auf die Mikrostruktur und die 
Werkstoffverfestigung. Systematische Untersuchungen des Eigenspannungszustandes laser-
gehärteter Bauteile sind überschaubar. Zugleich wurden nur vereinzelt Erkenntnisse hinsicht-
lich des Prozessverständnisses zur Eigenspannungsentstehung abgeleitet und diskutiert.  
• Dabei beruhen diese Erkenntnisse ausschließlich auf Ergebnisse, die im Endzustand des Pro-
zesses gewonnen wurden. Sie basieren auf Effekten und Vorgängen, wie. z. B. der Bildung 
von Restaustenit, dem Selbstanlassen infolge Überhitzung, steilen Temperaturgradienten zwi-
schen der Prozesszone und dem Umgebungsmaterial etc., die im Laufe des Härteprozesses 
vorkommen und somit die zeitliche und temperaturabhängige Spannungsentwicklung beein-
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flussen könnten. Nach den gegenwärtigen Erkenntnissen ist bislang experimentell nicht ge-
lungen, einen direkten Einblick in diese Vorgänge zu erhalten. Daher ist ein Abgleich zwi-
schen dem (Eigen-)Spannungszustand und den o. a. Einflussvorgängen erst am Ende des Pro-
zesses möglich. Die Hypothesen sind demzufolge nur bedingt nachweisbar. 
• Dies wird durch die hohe Prozesskomplexität zusätzlich gehemmt. Der Erfolg der Laserhär-
tewärmebehandlung ist von einer Reihe werkstoff- und prozessbezogener Parameter abhän-
gig. Die Variation der Prozessparameter führt grundsätzlich entweder zur Änderung der loka-
len Prozesstemperatur oder zur Variation der Erwärmungs- und Abkühlraten. Die meisten 
experimentellen Untersuchungen, die die Eigenspannungsausbildung in Abhängigkeit von der 
Temperatur (TA, max) oder der Erwärmungs- und Abkühlrate (vErw./Abkühl) erforscht haben, sind 
unter Einsatz von CO2-Lasern auf graphitbeschichteten Probenoberflächen durchgeführt wor-
den. Die Konsequenzen einer Anätzung/Entfernung dieser Graphitschichten sind nicht bzw. 
nur beschränkt diskutiert worden. Weiterhin sind nach dem aktuellen Erkenntnisstand keine 
Forschungsarbeiten bekannt, die unter Verwendung eines Diodenlasers die Eigenspannungs-
ausbildung an nicht beschichteten Oberflächen durch die Eingrenzung der Prozessparameter 
ausschließlich auf TA, max und vErw./Abkühl untersucht haben. 
• Weitgehend unbekannt bleibt der Einfluss entscheidender Prozessgrößen der Härteprozess-
anlagen, wie z. B. die Form und Größe des Laserspots. Erkenntnisse auf diesem Gebiet kön-
nen zum Einen den Anwendungsbereich der Laserhärtetechnologie erweitern, zum Anderen 
das Prozessergebnis optimieren. 
• Es sind in der Literatur Ansätze bekannt, die eine Prozessoptimierung anhand von Simulati-
onsmodellen anstreben. Die Simulation kann in Echtzeit die prozessbedingte Spannungsent-
wicklung abbilden und wichtige Zusammenhänge zwischen Phasentransformationen, Fließ-
verhalten und Spannungsentstehung ableiten. Allerdings benötigen diese Erkenntnisse eine 
Validierung durch experimentelle, prozessintegriert gewonnene Befunde. Dies ist bislang für 
den Laserrandschichtprozess nicht gelungen. 
• Experimentell lassen sich anhand von Verschiebungen der Röntgeninterferenzlinien die mitt-
leren phasenspezifischen Eigenspannungen, die sich aus Eigenspannungen I. Art und homo-
genen orientierungsunabhängigen Eigenspannungen II. Art zusammensetzen, ermittelt. Die 
Ermittlung erfolgt in der Regel mit dem sin²ψ-Verfahren der RSA, unter geringerem Mess-
aufwand und höchster Präzision. Aufgrund der notwendigen Verkippung des Streuvektors ist 
die Methode in der bisher bekannten Formulierung für zeitaufgelöste Spannungsanalysen je-
doch nicht geeignet. Die zeitaufgelösten Spannungsanalysen sind jedoch für die o. a. Validie-
rung der Simulation erforderlich. 
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• Experimentelle Ansätze zur Erfassung der Phasen- und Spannungen während des Prozesses 
des Laserrandschichthärtens sind nach dem aktuellen Stand der Erkenntnisse nicht bekannt. 
Sie wären hinsichtlich der Verbesserung des Prozessverständnisses von entscheidender Be-
deutung und somit auch ein wichtiges Werkzeug zur Prozessoptimierung. Die wenigen bisher 
aus der Literatur bekannten In-situ-Messkonzepte basieren auf der Verwendung von Syn-
chrotronstrahlung und Beugungsmethoden. Methodenbezogen erfassen fast alle davon abso-
lute Interferenzlinienlagen. Unterschiede zwischen den einzelnen Ansätzen ergeben sich im 
Wesentlichen durch die Wahl der Detektortechnik, der Wellenlänge der Röntgenstrahlung 
und durch die vorliegende Photonenflussdichte des Primär-Röntgenstrahls. Keines dieser 
messtechnischen Konzepte hat sich zur Ermittlung der Spannungen während eines schnell ab-
laufenden realen Wärmebehandlungsprozesses etabliert. 
Ausgehend aus dieser zusammenfassenden Bewertung des aktuellen Stands der Erkenntnisse 
wird in den nächsten Kapiteln der vorliegenden Arbeit eine Verbesserung des Prozessverständ-
nisses des absorptionsschichtfreien Laserrandschichthärten angestrebt, indem sowohl ex-situ 
(nach dem Prozess) als auch in-situ (während des Prozesses) experimentelle Einblicke in die Pro-





3 Untersuchungen im Endzustand 
Gegenstand des folgenden Kapitels ist die Beschreibung der Versuchseinrichtungen sowie die 
Darlegung der Ergebnisse experimenteller Ex-situ-Untersuchungen, die nach dem Ende der La-
serhärtewärmebehandlung durchgeführt wurden. Es werden unter anderem der Versuchswerk-
stoff, der experimentelle Aufbau zum Laserstrahlhärten sowie die angewandten Prüfverfahren 
und deren Messparameter betrachtet. Die Ergebnisse dieser (Vor-)Studien sollen zur Klärung des 
(Prozessparameter-)Einflusses des absorptionsschichtfreien Laserstrahlhärtens auf die Eigen-
schaften des zu behandelnden Experimentierwerkstoffs beitragen. Für eine ausgewählte Prozess-
variante wird zuletzt ein Abgleich zwischen dem Experiment und der Prozesssimulation gemacht, 
um die Möglichkeiten der gegenwärtigen Prozessvorhersagen aufzuzeigen.  
3.1 Versuchswerkstoff, -aufbau und -durchführung 
3.1.1 Versuchswerkstoff und Probengeometrie 
Als Versuchswerkstoff für die experimentellen Untersuchungen wurde der niedrig legierte 
Vergütungsstahl 42CrMo4 verwendet. Die durch Emissionsspektrometrie [133] ermittelte chemi-
sche Zusammensetzung des Experimentierwerkstoffs ist in Tab. 3.1 aufgeführt.  
Tab. 3.1: Chemische Zusammensetzung des Versuchswerkstoffs in Ma-%. 
42CrMo4, Stangenmaterial mit Querschnitt ø 25 mm 
C Si Mn Cr Mo Ni Cu Al S P V Fe 
0,431 0,301 0,707 1,003 0,197 0,098 0,143 0,021 0,013 0,019 0,003 Rest 
 
Der Werkstoff wurde in einem vergüteten Zustand bezogen. Als Wärmebehandlungsparameter 
wurden vom Lieferanten die Anlasstemperatur von 580 °C und eine Glühzeit von 2 Stunden an-
gegeben. Für den bereits vergüteten Stahl wurde eine Mikrohärte von 349 ± 25 HV 0,1 nach dem 
Vickershärteprüfverfahren [134] gemessen. Aus dem angelieferten Stangenmaterial wurden Pro-
ben mit einem Durchmesser Ø von 25 mm und einer Höhe h von 10 mm gefertigt. In Abb. 3.1 ist 
die Zeichnung der Versuchsprobe dargestellt. Für die Laserhärteexperimente wurden die Stirnflä-
chen der gefertigten Proben mechanisch geschliffen, um näherungsweise die gleiche Rauheit aller 
Proben zu gewährleisten. Der Schleifvorgang erfolgte auf einer Flachschleifmaschine des Her-
stellers Blohm Jung GmbH unter Einsatz einer Edelkorund-Schleifscheibe mit einer Korngröße 
von ca. 80 µm.  





Abb. 3.1: Geometrie der Proben für die Laserstrahlhärteexperimente  
Eine zweite Wärmebehandlung wurde im Anschluss an die mechanische Oberflächenbearbei-
tung durchgeführt, um die durch die Probenfertigung induzierten Eigenspannungen zu minimie-
ren. Um eine Oxidation während des Spannungsarmglühens zu vermieden, erfolgte die Wärme-
behandlung unter Vakuumatmosphäre in einem Vakuumabschreckofen vom Typ „VZKO“ des 
Herstellers ALD Vacuum Technologies GmbH. Die Wärmebehandlungsschritte sind in Tab. 3.2 
zusammengefasst. Die Parameter wurden so gewählt, dass die Proben möglichst minimale Eigen-
spannungen aufweisen und gleichzeitig keine wesentliche Kornvergröberung des Vergütungsge-
füges resultiert. Die Charakterisierung des eingestellten Probenausgangszustands erfolgt in Kapi-
tel 3.3. 
Tab. 3.2: Wärmebehandlungsparameter für das Spannungsarmglühen des Versuchswerkstoffs 42CrMo4 
 Glühtemperatur [°C] Glühzeit [min.] Abkühlung  Atmosphäre 
Spannungsarmglühen 510 90 im Ofen Vakuum 
3.1.2 Laserrandschichthärteexperimente 
Experimenteller Aufbau 
Zum Laserstrahlhärten wurde ein Hochleistungsdiodenlasersystem (HLDL) „LDF 6000-60 
VG-Power“ der Firma Laserline GmbH verwendet. Das Lasersystem besteht aus einer Strahl-
quelle (Diodenlaserkopf), einer Versorgungs- und Steuereinheit, einem Lichtleitkabel, einer Be-
arbeitungsoptik und einem Pyrometermess und -regelsystem. Der Diodenlaserkopf sowie die 
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Versorgungsaggregate und die speicherprogrammierbare Steuerung (SPS) des Systems sind in 





Abb. 3.2: Experimenteller Aufbau zum Laserrandschichtstandhärten unter sauerstofffreier Prozessat-
mosphäre: VG4L-Einheit (a) mit Ansicht des Diodenlaserkopfes (oben rechts) sowie Lichtleiter, Bearbei-
tungsoptik und Prozesskammer zum Einstellen einer reproduzierbaren Prozessatmosphäre (b) 
Die Laserstrahlquelle verfügt über vier Diodenstapel, die eine kontinuierliche oder gepulste 
Laserstrahlung mit einer Wellenlänge von jeweils 910 nm, 940 nm, 980 nm und 1030 nm emittie-
ren und eine maximale Nennleistung von insgesamt 6000 W aufbringen können [135]. Die emit-
tierte Rohstrahlung wird durch die Strahlformungsoptik gebündelt (vgl. Abb. 3.2 a oben rechts). 
Der gebündelte Strahl wird durch einen flexiblen, fünf Meter langen Lichtleiter zur fasergekop-
pelten Bearbeitungsoptik geführt (vgl. Abb. 3.2 b). Zwei auswechselbare Bearbeitungsoptiken 
standen für die experimentellen Untersuchungen dieser Arbeit zur Verfügung, eine Homogenisie-
rungsoptik mit einem rechteckigen Fokus mit Abmessungen von ca. 8 × 8 mm2 und eine Spot-
Optik mit einem Fokusdurchmesser von 3 mm. Die charakteristische Intensitätsverteilung der 
Strahlung wurde mit Hilfe eines Fokus-Monitors unter Einsatz der Software „LaserDiagnose“ der 
Firma Primes GmbH gemessen. Die Form und die Abmessungen des fokussierten Strahls für die 
beiden Optiken sind in Abb. 3.3 dargestellt.  
 




Abb. 3.3: Gemessene Verteilung der Laserstrahlintensität im fokussierten Strahlquerschnitt der Homo-
genisierungsoptik (a) und der Spot-Optik (b). Messungen durchgeführt an einem Fokus-Monitor mit einem 
Lasersystemnennleistung von 400 W (Homogenisierungsoptik) und 150 W (Spot-Optik) 
Für eine temperaturgeregelte Prozesssteuerung des Härtens kam ein System vom Typ „LAS-
CON“ des Herstellers Dr. Mergenthaler GmbH & Co. KG zum Einsatz. Ein Infrarot-Pyrometer 
ermittelte die Temperatur der lokal belichteten Probenoberfläche und übermittelte die Ist-Größe 
an den „LASCON“-Regelkern, der seinerseits einen Sollwertabgleich ausführte und eine Steuer-
größe an die SPS des Lasers schickte. Bei dem Infrarot-Pyrometer handelte es sich um ein Ein-
farbenpyrometer, das einen fokussierten Spot mit einem Durchmesser von ca. 2 mm aufwies und 
Wärmestrahlung der Wellenlänge 1650 nm im Temperaturbereich von 180 °C bis zu ca. 1500 °C 
registrierte. 
Für die Durchführung der Laserexperimente wurden sowohl die Bearbeitungsoptik als auch 
das Pyrometer an einer 6-Achsen-CNC-Maschine montiert, sodass eine Justage entlang der opti-
schen Achse zum Einstellen des korrekten Fokusabstands sowie eine Translation zum Zentrieren 
der jeweiligen optischen Achse auf den entsprechenden „Messpunkt“ der Werkstückoberfläche 
ermöglicht wurde. Das Werkstück selbst wurde in einer selbst konstruierten Prozesskammer posi-
tioniert (vgl. Abb. 3.2.b). 
Der Einsatz der Prozesskammer war zur Sicherstellung einer reproduzierbaren, sauerstofffrei-
en Prozessatmosphäre erforderlich. In Voruntersuchungen zum Laserrandschichthärten, die unter 
Verwendung handelsüblicher Schutzgasdüsensysteme stattfanden, wurde die Ausbildung von bis 
zu 15 µm dicken Fe3O4-Schichten an der Werkstückoberfläche festgestellt [136]. Die sich unkon-
trolliert ausbreitende Oxidschicht bewirkt einerseits eine inhomogene Wärmeeinkopplung zwi-
schen dem Laserstrahl und der Probenoberfläche (vgl. dazu z. B. [91]) und andererseits kann die 
Oxidschicht die pyrometrische Temperaturerfassung beeinträchtigen. Dadurch wurde die Tempe-
raturverteilung im Werkstück beeinflusst und folglich auch der (Eigen-)Spannungszustand [136]. 
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Um dies zu vermeiden, wurde die Prozesskammer in einer Vakuumausführung konstruiert. An 
dem Kammergehäuse wurden Ein- und Ablassgasventile berücksichtigt (vgl. Abb. 3.2.b), sodass 
ein Härteprozess unter Inertgasatmosphäre, wie in der industriellen Fertigung üblich, betrieben 
werden kann. Hierdurch können die prozessbedingten Einflussgrößen ausschließlich auf die Pro-
zessparameter wie z. B. TA, max oder vErw./Abkühl. (vgl. Abb. 2.11), eingegrenzt werden. Die Ein-
kopplung der Laserstrahlung in die Kammer und der Austritt der Wärmestrahlung zum Pyrometer 
erfolgt durch doppelseitig beschichtete Quarzglasfenster, die für die entsprechenden Wellenlän-
genbereiche eine Transparenz von bis zu 99,6 % aufweisen. Die Spezialgläser wurden direkt an 
das Kammergehäuse montiert (vgl. Abb. 3.2 b). 
Versuchsdurchführung 
Die zu behandelnden Versuchsproben wurden in die Prozesskammer gelegt. Die optischen 
Achsen des Lasers und des Pyrometers wurden unter Einsatz der CNC-Maschine ausgerichtet 
und fokussiert. Anschließend wurde die verschlossene Prozesskammer bis zu einem Druck von   
1 × 10-2 mbar evakuiert. Sobald der o.a. Druck erreicht wurde, wurde das Kammervolumen mit 
He-Gas gefüllt und bei einem Druck von max. 1,25 bar während der Laserbehandlung mit dem 
Inertgas gespült. Es wurde ein temperaturkontrolliertes Standhärten, d. h. ohne relative Verschie-
bung zwischen dem Werkstück und der Bearbeitungsoptik, unter Verwendung kontinuierlicher 
fokussierter Laserstrahlung betrieben. Der Standhärteprozess wurde anstelle des in der industriel-
len Fertigung mehr verbreiteten Linienhärtens wegen des geringeren technischen Aufwandes 
hinsichtlich seiner Realisierung bevorzugt. Beide Laserhärtetechnologien bewirken allerdings 
qualitativ gleiche Eigenschaftsmodifikationen (vgl. Abschnitt 2.2.3.1), sodass im Hinblick auf die 
gestellte Zielsetzung, nämlich das Erlangen eines besseren grundsätzlichen Prozessverständnis-
ses, die Härtetechnologie zunächst eine untergeordnete Rolle spielte. Die Temperaturmessung 
und -kontrolle erfolgte stets in der Mitte des Laserspots. Die Mess- und die Regelungsrate des 
Pyrometersystems betrugen 100 Hz. Drei Laserprozessapplikationen wurden erzeugt, die im Fol-
genden beschrieben werden. Tab. 3.3 gibt einen zusammenfassenden Überblick über die vorge-
nommenen Parametervariationen.  
Tab. 3.3: Versuchsmatrix für die Laserrandschichthärteexperimente 
Einflussgröße Versuchsart (A) Versuchsart (B) Versuchsart (C)  
 Erwärmungsrate vErw. [K/s] 320, 1000, 1600 1000 1000 
 Abkühlrate vAbkühl. [K/s] 320, 1000, 1600 1000 1000 




Ø 3 mm 
 Max. Prozesstemperatur TA, max [°C] 1150 1150 850, 1000, 1150, 1300 
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a) Versuchsvariante (A): Variation der Erwärmungs- und Abkühlrate 
Um den direkten Einfluss der Erwärmungs- und Abkühlrate auf die Eigenschaften laserstrahl-
gehärteter Randschichten zu untersuchen, wurde die Oberfläche der Versuchsproben lokal auf die 
Prozesstemperatur TA, max von 1150 °C mit den Erwärmungsraten vErw. von 320 K/s, 1000 K/s und 
1600 K/ s erhitzt. Sobald die maximale Temperatur erreicht wurde, erfolgte eine auf die Abkühl-
raten vAbkühl. von 320 K/s, 1000 K/s und 1600 K/ s kontrollierte Selbstabschreckung. Die Abkühl-
geschwindigkeit wurde der Erwärmungsgeschwindigkeit betragsmäßig gleichgesetzt, was für den 
Standhärteprozess sowie für die resultierenden Prozessraten des Linienhärteprozesses charakte-
ristisch ist. Abb. 3.4 a gibt die drei vorgegebenen Temperatur-Zeit-Verteilungen dieser Ver-
suchsvariante wieder. Als Bearbeitungsoptik kam die Homogenisierungsoptik zum Einsatz, die in 






Abb. 3.4: Temperatur-Zeit-Vorgabe der Versuchsvariante A (a) sowie der Versuchsvariante C (b) zur 
Durchführung temperaturkontrollierter Standhärteexperimente mittels kontinuierlicher fokussierter Laser-
strahlung 
b) Versuchsvariante (B): Variation der Bearbeitungsoptik 
Für die Untersuchung des Einflusses der Bearbeitungsoptik, u. a. die Form und die Größe des 
Laserspots, auf das Ergebnis des Härteprozesses (vgl. Abschnitt 2.2.3.2) wurden die Versuchs-
proben unter gleichen Prozessparametern und der Verwendung der Homogenisierungs- und der 
Spot-Optik nacheinander gehärtet (vgl. Tab. 3.3). Der Einsatz der Spot-Optik, die in der Regel als 
typische Optik zum Laserschweißen Anwendung findet, war damit begründet, dass bestimmte 
Härteproblemstellungen in der industriellen Fertigung auch die Verwendung kleinflächiger La-
serbrennflecken erfordern. Die maximale Prozesstemperatur wurde für alle Proben der Versuchs-
variante auf 1150 °C und die Erwärmungs- und Abkühlraten auf 1000 K/s eingestellt.  
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c) Versuchsvariante (C): Variation der maximalen Austenitisierungstemperatur 
Die Stirnfläche der Versuchsproben wurde mit einer Erwärmungsgeschwindigkeit von 1000 
K/s auf die maximale Kontrolltemperatur TA, max im Bereich von 850 °C bis 1300 °C lokal er-
wärmt und austenitisiert. Die Abkühlung, die unmittelbar nach dem Erreichen der Temperatur-
vorgabe begann, wurde ebenso auf 1000 K/s kontrolliert. In Abb. 3.4 b ist der Soll-
Temperaturverlauf als Funktion der Prozesszeit für die Versuchsart C aufgeführt.  
Die Wellenlänge und die Leistung des o. a. Lasersystems waren hinreichend, so dass die defi-
nierte Temperatur-Zeit-Vorgabe aller drei Prozessapplikationen ohne eine absorptionsfördernde 
Oberflächenbeschichtung der Versuchsproben erfüllt werden konnte.  
3.1.3 Mikrostrukturelle Untersuchungen  
Die Mikrostruktur der gehärteten Randschichten wurde im Anschluss an das Laserhärteexpe-
riment charakterisiert. Im Folgenden werden die dabei angewandten Analyseverfahren erläutert.  
Gefügeanalyse 
Die Gefügeuntersuchungen wurden an einem Lichtmikroskop vom Typ „Axiovert 200 MAT“ 
der Firma Carl Zeiss GmbH durchgeführt. Die Proben wurden entlang der X-Symmetrieachse 
(vgl. Abb. 3.1) getrennt und eingebettet. Die Trennfläche wurde mechanisch geschliffen und mit 
einer Diamantsuspension mit einer Korngröße von 1 µm poliert. Die so präparierten metal-
lographischen Schliffe wurden mit dem Standardätzmittel für niedrig legierte Stähle „Nital“ [137] 
angeätzt.  
Die Bestimmung der Abmessungen der martensitisch gehärteten Prozesszone in lateraler 
Richtung erfolgte anhand von 12-fach bzw. 50-fach vergrößerten Lichtmikroskopbildern. Für die 
Gefügeanalyse wurden lichtmikroskopische Aufnahmen mit einer 500-fachen bis 1000-fachen 
Vergrößerung entlang eines oberflächenparallelen Pfades in einer Tiefe von ca. 50 µm aufge-
nommen. Für die Bearbeitung und Auswertung des Bildmaterials kam die Software „Stream En-
terprise“ der Firma Olympus zum Einsatz.  
Mikrohärtemessungen 
Zur Ermittlung der Mikrohärte wurde ein instrumentiertes Mikrohärteprüfsystem vom Typ 
„Fischerscope H100“ der Firma Helmut Fischer GmbH verwendet, das mit einem Vickers-
Indentor als Eindringkörper ausgestattet war. Unter der maximalen Prüfkraft von 300 mN wurden 
Kraft-Eindringtiefenverläufe nach EN ISO 14755-1 [138] an den bereits präparierten Schliffen 
kraftgesteuert registriert. Die Steuerung der Härteprüfung und die Auswertung der Martenshärte 
HM erfolgte durch die Software „Win HCU“ der Firma Helmut Fischer GmbH. Zur Bestimmung 
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der Mikrohärteverteilung in lateraler Richtung wurden in einem Bereich von ± 6 mm um den 
Mittelpunkt der gehärteten Zone insgesamt 60 Messstellen entlang eines Pfades parallel zur   
Oberfläche berücksichtigt. Der Abstand zur Oberfläche betrug dabei etwa 55 µm, was deutlich 
tiefer als die mittlere Eindringtiefe der Röngenstrahlung war. Der Abstand sowohl zwischen den 
einzelnen Eindrücken als auch zur Oberfläche wurde allerdings nach der Empfehlung in [138] so 
gewählt, dass der Oberflächenrand und die bereits eingesetzten Eindrücke die Kraft-
Eindringtiefe-Verteilung nachkommender Messstellen nicht beeinflussen.  
Die Härteanalyse in der Tiefe erfolgte vom Mittelpunkt der Prozesszone ausgehend mit einer 
Schrittweite von ca. 75 µm bis zur Probentiefe von ca. 1,7 mm. Pro Messstelle wurden nebenein-
ander jeweils drei Härteeindrücke eingesetzt, deren arithmetischer Härtemittelwert als Martens-
härtewert angenommen wurde. Abb. 3.5 zeigt eine Skizze der Messpfade sowie eine Detaildar-






Abb. 3.5: Verlauf der Messpfade (links im Bild) und Messstellen für die Mikrohärteanalyse in lateraler 
Richtung (1) und in der Tiefe (2) 
3.1.4 Röntgenographische Untersuchungen 
Die Röntgenbeugungsanalysen im Endzustand wurden im Röntgenlabor des IAM-WK durch-
geführt. Für alle Ex-situ-Studien kamen Röntgendiffraktometer eigener Bauart [43] zum Einsatz, 
die mit einer konventionellen Röntgenröhre (Glaskolbenröhre) als Strahlquelle und mit einem 
Szintillationszähler als Punkt-Detektor ausgestattet waren. Unter der Bragg-Brentano-Geometrie 
wurde die gebeugte Strahlintensität während der Drehung der Probe bzw. des Punktdetektors um 
die θ- bzw. 2θ-Diffraktometerachse in Schritten von Δθ bzw. Δ2θ registriert und Interferenzlinien 
aufgenommen.  
Quantitative röntgenographische Phasenanalyse (RPA) 
Die Ermittlung des Restaustenitvolumenanteils innerhalb der gehärteten Randschichten wurde 
mit dem 6-Linien-Verfahren [139] der quantitativen röntgenographischen Phasenanalyse durch-
geführt. Die durch den Röntgenstrahl beleuchtete Fläche, über die der Restaustenitgehalt gemit-
telt wurde, betrug für die Prozessvarianten der Homogenisierungsoptik etwa 5 × 2 mm2. Unter 
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Einsatz Zr-gefilterter charakteristischer Mo-Kα-Strahlung (λ=0,071 nm) wurde dabei die Vertei-
lung der gebeugten Strahlintensität I über 2θ für jeweils drei Ferrit/Martensit- und drei Austeni-
tinterferenzen registriert. Daraus wurde der Restaustenitgehalt mit Hilfe der Flächenhäufigkeit 










































Tab. 3.4 gibt die Mess- und Auswerteparameter der durchgeführten Phasenanalyse wieder.  
Tab. 3.4: Gewählte Interferenzlinien, ihre 2θ0-Linienlagen, Flächenhäufigkeiten H und R-Faktoren nach 
[140] für die Berechnung des Volumenanteils der Restaustenitphase 
Interferenzlinie i 2θ0 [°] R-Faktor [10-48cm] Flächenhäufigkeit H 
γ-Fe {200} 22,7 624 6 
α'-Fe {200} 29,7 290 6 
γ-Fe {220} 32,5 388 12 
α'-Fe {211} 35,3 588 24 
γ-Fe {311} 38,2 428 24 
α'-Fe {321} 55,3 192 48 
 
Aufgrund des kleineren Laserspots der Spot-Bearbeitungsoptik (Laserspotgröße Ø 3 mm) 
wurde für die Restaustenitbestimmung der entsprechenden Prozessvariante der nominelle Strahl-
durchmesser etwas kleiner gewählt und auf ca. Ø 0,4 mm eingestellt. Dies ergab eine Projektion 
auf der Probenoberfläche von ca. Ø 0,6 mm, da die Phasenanalyse im Rückstrahlbereich durchge-
führt wurde. Dabei wurde V-gefilterter charakteristischer Cr-Kα-Strahlung verwendet. Die Aus-
wertung erfolgte nach dem 4-Linien-Verfahren der RPA.  
Röntgenographische Eigenspannungsanalyse (RSA) 
Die Bestimmung der Eigenspannungen erfolgte nach dem sin²ψ-Verfahren (vgl. Abschnitt 
2.1.2.2 und [39]) der röntgenographischen Spannungsanalyse an einem Röntgendiffraktometer 
mit ψ-Anordnung [141]. Unter Verwendung von Cr-Kα-Strahlung (λ= 0,229 nm) wurden Interfe-
renzlinien der {211}-Netzebenenschars der α- und α′-Phase des Eisenmischkristalls gemessen 
(2θ0 = 156,3°). Bei allen Messungen kamen eine primäre Apertur mit einem Öffnungsdurchmes-
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ser von etwa 0,5 mm und sekundärseitig eine speziale Symmetrisierungsblende [142] zum Ein-
satz. Der Kß-Strahlungsanteil wurde durch einen vor dem Detektor montierten V-Filter unter-
drückt. 
Die Analyse der lokalen Gitterdehnungen der Ferrit- und Martensitphase erfolgte durch die 
Bestimmung der Linienlagenverschiebung der unter 13 Distanzwinkeln ψ registrierten Interfe-
renzlinien. Der Distanzwinkel wurde im Bereich -60° ≤ ψ ≤ 60° mit einer konstanten Schrittweite 
von Δsin²ψ = 0,125 variiert. Das 2θ-Messfenster bzw. die Schrittweite Δ2θ aller Messungen wur-
den nach den Empfehlungen in [143] linienbreitenspezifisch auf 20 ° bzw. 0,3 ° (für Halbwerts-
breiten der Interferenzlinien HWB > 6°) oder auf 16° bzw. 0,15° (für 6° < HWB < 3°) eingestellt.  
Die aufgenommenen Interferenzlinien wurden nach Untergrundabzug und Lorenz-
Polarisation-Korrektur, die ausschließlich für die breiteren Interferenzlinien der martensitischen 
Phase angewendet wurde [45], mit Hilfe einer Pearson VII-Funktion angepasst. Die Berechnung 
der Eigenspannungskomponenten erfolgte unter der Annahme eines ebenen, oberflächenparalle-
len Spannungszustands und eines isotropen Materialverhaltens. Dabei wurden die in [43] tabella-
risch aufgelisteten REK s1{211}-α-Fe = -1,27 × 10-6 mm2/N und ½s2{211}- α-Fe = 5,81 × 10-6 mm2/N 
verwendet.  
Zur Aufnahme der Verteilung der Eigenspannungen auf der Oberfläche wurden Beugungsda-
ten mehrerer Messstellen entlang der X-Symmetrieachse der Probe aufgenommen. Die Schritt-
weite betrug maximal 0,25 mm. Die Normalspannungskomponenten, radial σESrad bzw. tangential 
σEStan zum Laserspot, wurden die Probengeometrie/das Probenkoordinatensystem bezogen und 
unter den Azimutwinkeln φ = 90° bzw. φ = 0° bestimmt. Abb. 3.6 skizziert der Messposition mit 






Abb. 3.6: Messpfad und gemessene Eigenspannungskomponenten für die RSA an der Oberfläche 
Aufgrund der begrenzten Eindringtiefe der Röntgenstrahlung, die für den o. a. experimentellen 
Aufbau auf τ0,3 = 3,9 µm nach [18] berechnet wurde, erfolgte die Bestimmung der Eigenspan-
nungsverteilung in die Probentiefe durch sukzessives, elektrochemisches Abtragen der Proben-
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oberfläche und anschließende röntgenographische Messung an der frei gelegten Oberfläche. Die 
Auswertung erfolgte nach den o. a. Auswertestrategie für die Eigenspannungsanalysen an der 
Probenoberfläche.  infolge des lokalen elektrochemischen Abtrags wurden allerdings nicht korri-
giert, das für die vorliegende Problemstellung keine geeignete Korrekturansätzen in der Literatur 
vorgeschlagen sind. 
Analyse der Integralbreite der Interferenzlinie  
Zur qualitativen Auswertung der gemittelten ungerichteten Eigenspannungen II. und III. Art 
wurde die gemittelte Integralbreite herangezogen. Sie wurde durch Bildung des arithmetischen 
Mittelwertes aus den Integralbreiten der stets unter den Distanzwinkeln ψ von -20,7°, 0° und 
20,7° und den Azimutwinkeln φ = 90° und φ = 0° aufgenommenen Interferenzlinien berechnet. 
3.2 Aufbau und Ablauf der Prozesssimulation 
Zur Vorhersage der prozessbedingten Eigenspannungsausbildung wurde ein Simulationsmo-
dell benutzt, das bereits am IAM-WK entwickelt wurde und zunächst ausschließlich zur numeri-
schen Phasen- und Härteanalyse beim Laserrandschichthärten zur Verfügung stand [99]. Dieses 
Modell berücksichtigte die Umwandlungskinetik desselben Werkstoffs, der im Rahmen dieser 
Arbeit verwendet wurde. Allerdings war es nicht für temperaturkontrollierte Laserexperimente 
geeignet. Im Rahmen einer am IAM-WK bereits abgeschlossenen Diplomarbeit (vgl. [144]) wur-
de zunächst eine Wärmequelle in das o. a. Modell implementiert, die die Intensitätsverteilung der 
beiden Bearbeitungsoptiken (vgl. Abb. 3.3) abbildete. Zusätzlich wurde ein Regelungssystem 





Abb. 3.7: Das verwendete Probenmodell zur FEM-Simulation des temperaturkontrollierten Laser-
strahlstandhärtens mittels des kommerziellen Softwarepakets „ABAQUS“ [144] 
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Für die Simulationsrechnungen wurde das kommerzielle Finite-Elemente-Programm                
„ABAQUS“ verwendet. Die numerischen Untersuchungen erfolgten an dem mit den o.a. Expe-
rimentierproben (vgl. Abb. 3.1) identischen Probenmodell. Abb. 3.7 zeigt das vernetzte Proben-
modell. Zur Verkürzung der Rechenzeit wurde nur ein Viertel der Probengeometrie berechnet. 
Den Volumenelementen innerhalb der Prozesszone wurde eine Kantenlänge bzw. -breite von 154 
µm und eine Höhe von 33 µm zugewiesen. Mit zunehmendem Abstand zur Prozesszone, sowohl 
in lateraler Richtung als auch in der Tiefe, wurde das Modell grobmaschiger vernetzt. 
Die Prozesssimulation wurde anhand einzelner Subroutinen aufgebaut. Abb. 3.8 zeigt schema-
tisch, wie die Subroutinen miteinander in Beziehung stehen. Die Subroutine USDFLD übergibt 
die sogenannten Feldvariablen (FV), die den vier Phasenanteilen Ferrit/Perlit, Bainit, Martensit 
und Austenit entsprechen, an jedes finite Volumenelement. Durch diese Feldvariablen können 
Werkstoffkenndaten in Abhängigkeit von der jeweiligen Phase für ein einzelnes finites Volumen-





Abb. 3.8: Schematische Darstellung der verwendeten Subroutinen zur FEM-Simulation des tempera-
turkontrollierten Laserstrahlstandhärtens mittels des kommerziellen Softwarepakets „ABAQUS“ [144] 
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Die Eingabe der Werkstoffkenndaten erfolgt phasen- und temperaturabhängig. Für die Steue-
rung der Laserleistung qLaser (x, y) wurde ein Regler in der Subroutine USDFLD implementiert. 
Der Wärmestrom des Lasers qLaser (x, y) wurde an die modellierte Probenoberfläche mit Hilfe der 
Subroutine DFLUX als Wärmefluss übergeben. Aus dem Wärmefluss ermittelt ABAQUS die 
Temperatur T und die inkrementelle Temperaturänderung dT. Aus diesen Größen werden in der 
Subroutine UEXPAN die inkrementellen Änderungen der thermischen Dehnung dεth, der um-
wandlungsbedingten Dehnung dεtr und der umwandlungsplastischen Dehnung dεtp bestimmt. 
Außerdem wird die während der Phasenumwandlungen entstehende Umwandlungswärme QUm-
wand berechnet und an die Subroutine HETVAL übergeben. In der Subroutine UEXPAN wird 
weiterhin die maximale Kontrolltemperatur TA, max, die Aufheizgeschwindigkeit vErw. und die 
Abkühlgeschwindigkeit vAbkühl. für jedes Volumenelement ermittelt und an die Subroutine UM-
WAND übergeben. Aus diesen drei Parametern wird dabei die mittlere Martensitstarttemperatur 
Ms und die mittlere Martensitfinishtemperatur Mf für jedes Volumenelement berechnet. In der 
Subroutine UMWAND ist außerdem die Umwandlungskinetik der Phasenumwandlungen imple-
mentiert. Die Kurzzeitaustenitisierung wird dabei mit Hilfe des Avrami-Modells beschrieben. Die 
Martensitbildung ist anhand des Koisinen-Marburger-Ansatzes modelliert, der den umgewandel-
ten Phasenanteil berechnet. Eine Einbeziehung in die Simulationsrechnung von Restaustenitphase 
sowie möglicher ε-Karbidausscheidungen beim Abkühlen und der Bildung des kubischen Sekun-
därmartensits erfolgt dagegen nicht. Die berechneten Phasenanteile wi und dwi werden schließ-
lich an die Subroutine UEXPAN übergeben, sodass die phasenspezifischen Umwandlungsdeh-
nungen bestimmt werden können. 
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3.3 Ergebnisse zum Ausgangszustand des Versuchswerkstoffs  
Der vor der Durchführung der Laserhärteexperimente vorliegende Werkstoffzustand wurde 
hinsichtlich der Mikrostruktur und der Eigenspannungen charakterisiert. Einerseits sollen da-
durch die Ausgangsbedingungen für die nachfolgende Kurzzeitaustenitisierung und das martensi-
tische Umwandlungshärten kenntlich gemacht werden, andererseits ist die Kenntnis des Werk-
stoffausgangszustands erforderlich, um die Wirkung des Laserstrahlhärtens bezüglich der geziel-
ten Induzierung von Eigenspannungszuständen eindeutig bewerten zu können. Die Ergebnisse 
dieser Untersuchungen sind in den folgenden beiden Abschnitten dargestellt. 
3.3.1 Mikrostruktur 
Im Hinblick auf die nachfolgende Kurzzeithärtung sollte zunächst sichergestellt werden, dass 
die feine Karbidverteilung im Vergütungsgefüge des Anlieferungswerkstoffzustands durch mög-
liche Kohlenstoffverarmung der Ferrit-Matrix infolge des Spannungsarmglühens nicht vergröbert 
wird. Ein gröberes Ausgangsgefüge kann längere Kohlenstoffdiffusionswege während der Kurz-
zeitaustenitisierung, lokale Kohlenstoffkonzentrationsunterschiede im Austenit und schließlich 
lokal die Ausbildung von Restaustenit zur Folge haben (vgl. Abschnitt 2.2.1 bzw. [104]). Zu die-
sem Zweck wird zunächst die Mikrostruktur nach dem Spannungsarmglühen mit dem Vergü-




Abb. 3.9: Das Gefüge der Versuchsproben im Anlieferungszustand (a) und nach dem 90-minütigen 
Spannungsarmglühen bei 510 °C (b). Lichtmikroskopische Aufnahmen bei einer 1000-fachen Vergröße-
rung an einem mit „Nital“ angeätzten metallographischen Querschliff 
In Abb. 3.9 ist das Gefüge des Versuchswerkstoffs im Anlieferungszustand sowie das Gefü-
gebild der spannungsarm geglühten Proben exemplarisch dargestellt. In beiden Fällen lässt sich 
eine nahezu homogene Mikrostruktur beobachten. Das feine ferritisch-karbidische Vergütungsge-
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füge des Anlieferungszustands ist durch den Glühvorgang nahezu unverändert geblieben. Die 
Werkstoffhärte ist von ca. 349 ± 25 HV 0,1 im Ausgangszustand auf 333 ± 10 HV 0,1 nach dem 





Abb. 3.10: Verlauf der Martenshärte und der Integralbreite der Interferenzlinien auf der Probenoberflä-
che (a) und in der Tiefe (b) der Versuchsproben nach dem 90-minütigen Spannungsarmglühen bei 510 °C 
Abb. 3.10 zeigt den Verlauf der Martenshärte und der mittleren Integralbreite der Interferenz-
linien auf der Oberfläche sowie in der Tiefe des spannungsarm geglühten Werkstoffzustands. Es 
lässt sich eine gleichmäßige Verteilung der Werte beider Werkstoffgrößen sowohl auf der Pro-
benoberfläche als auch in der Tiefe feststellen. Der Mittelwert der Martenshärte HM 0,3 liegt bei 
ca. 4135 ± 196 N/mm2, der Mittelwert der Integralbreite bei etwa 2,63° ± 0,1°.  
3.3.2 Eigenspannungen 
Der Oberflächen- und Tiefenverlauf der Eigenspannungen des Ausgangszustands ist als Funk-




Abb. 3.11: Röntgenographisch ermittelte Verteilung der Eigenspannungen auf der Oberfläche (a) und 
in der Tiefe (b) der Versuchsproben nach dem 90-minütigen Spannungsarmglühen bei 510 °C 
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Beide oberflächenparallelen Eigenspannungskomponenten σxx und σyy weisen geringe Druck-
eigenspannungen auf, die homogen entlang der Oberfläche und in die Tiefe verteilt und im Mittel 
kleiner als ca. -40 MPa sind.  
Kosequenzen für die nachfolgende Laserrandschichtwärmebehandlung 
Mittels Gefügeanalyse am Lichtmikroskop kann keine Vergröberung der Mikrostruktur nach-
weisen werden. Der geringfügige Abfall der Werkstoffhärte deutet darauf hin, dass eine nur un-
wesentliche Kohlenstoffverarmung/ Entfestigung in der Ferritmatrix stattgefunden hat. Daraus 
lässt sich schließen, dass keine Karbidvergröberung erfolgt ist. Diese Tatsache hat eine positive 
Auswirkung auf die nachfolgende Laserhärtewärmebehandlung im Hinblick auf die Kurzzeit-
austenitisierung, die Austenithomogenisierung und die Bildung eines möglichst homogenen mar-
tensitischen Gefüges, d. h. ohne Anteile unerwünschten Restaustenits, das das Prozessergebnis 
bezüglich Härte und Eigenspannungen negativ beeinflussen kann (vgl. Kap. 2.2.3.1). Weiterhin 
kann anhand der Ergebnisse der RSA von einem annähernd homogenen und eigenspannungsfrei-
en Ausgangszustand ausgegangen werden. Die Bearbeitungs- und Wärmebehandlungseigenspan-
nungen sind auf Werte abgebaut, dass ein möglicher Einfluss des vorliegenden Eigenspannungs-
ausgangszustands auf die Eigenspannungsausbildung durch die nachfolgende Laserrandschicht-
wärmebehandlung als nicht signifikant bezeichnet werden kann.  
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3.4 Ergebnisse der Laserhärteexperimente  
Zur quantitativen Darstellung der Einflüsse der in Kap. 2.2 eingegrenzten Prozessgrößen wer-
den im Folgenden die Ergebnisse der o. a. Ex-situ-Analyseverfahren aufgeführt. Dabei wird eine 
Aufteilung in Einflüsse der variierenden Erwärmungs- und Abkühlraten (Versuchsart A), der 
unterschiedlichen Bearbeitungsoptiken (Versuchsart B) sowie der variierenden maximalen Pro-
zesstemperatur (Versuchsart C) vorgenommen. Um einen allgemeinen Überblick über den Ein-
fluss des Laserstrahlhärtens auf die Randschichteigenschaften geben zu können, wird zunächst 
exemplarisch an einer ausgewählten Prozessvariante der Versuchsart A der typische Rand-
schichtzustand nach dem Standhärten niedrig legierter untereutektoider Stähle aufgezeigt.  
3.4.1 Typischer Randschichtzustand infolge des Laserstrahlhärtens 
Das Gefüge, die quantitative Restaustenitverteilung sowie die Mikrohärte-, Verfestigungs- 
und Eigenspannungszustände der Versuchsproben, die mit TA, max. = 1150 °C und             
vErw./Abkühl.= 1000 K/s unter Verwendung der Homogenisierungsoptik mit einer Spotgröße        
von 8 × 8 mm² gehärtet wurden, werden ortsaufgelöst, sowohl auf der Oberfläche als auch in der 
Probentiefe, im Folgenden dargestellt. 
Gefüge 
Exemplarisch für die Gefügestruktur nach dem Laserrandschichthärten des Stahls 42CrMo4 
sind Lichtmikroskopaufnahmen der Härtelinse (Prozesszone), sowie Gefügebilder bei           
1000-facher Vergrößerung der oberflächennahen Randschichten in Abb. 3.12 aufgeführt. Ausge-
hend vom Härtelinsemittelpunkt lassen sich in Richtung des Probenrandes Bereiche unterschied-
licher Mikrostruktur erkennen. Zur Beschreibung dieser Gefügegradienten erfolgt eine Untertei-
lung in charakteristische Gefügezonen in Anlehnung an [110, 145]. 
Die durch die Wärmewirkung der Laserstrahlung austenitisierten und schließlich martensitisch 
umgewandelten Randschichten erscheinen nach dem Anätzen des metallographischen Schliffs als 
eine helle Linse, die eine Breite von ca. 7 mm und eine Tiefe von ca. 625 µm aufweist               
(vgl. Abb. 3.12, oben). Dieser Bereich wird im Weiteren als Prozesszone bzw. Härtezone 
(PZ)/(HZ) bezeichnet. Das Gefüge dieser Zone zeigt Mischmartensit mit überwiegenden Anteilen 
an sehr feinen, für Massivmartensit charakteristischen Lattenstrukturen (vgl. Abb. 3.12 a und 
Abb. 3.12 b). Mit zunehmendem Abstand zum Mittelpunkt der Härtelinse wird das Gefüge feiner 
und die Martensitlatten werden undeutlicher (vgl. Abb. 3.12 b). Der Rand der Härtelinse ist durch 
eine etwa 50 µm bis 75 µm schmale Übergangszone (ÜZ) gekennzeichnet, die ein Mischgefüge 
aus martensitisch umgewandelter Mikrostruktur und nicht umgewandeltem ferritisch-
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karbidischem Gefüge zeigt (vgl. Abb. 3.12 c). Schließlich folgt ein Gefügebereich, der durch die 
Wärmewirkung der Laserstrahlung nicht beeinflusst ist und dem Vergütungsgefüge des Aus-
gangszustandes entspricht. Dieser Bereich wird demzufolge als Grundgefüge (GG) bezeichnet 
(vgl. Abb. 3.12.d). 
Weiterhin lassen sich am Oberflächenrand der Härtelinse keine Oxidschichten beobachten. Da 
innerhalb der Prozesskammer in einer sauerstoffarmen Prozessatmosphäre gehärtet wird, ist die 





Abb. 3.12: Lichtmikroskopaufnahmen der Härtelinse nach Laserstandhärten von Stahl 42CrMo4 mit  
vErw./Abkühl. = 1000 K/s und TA, max. = 1150 °C unter Verwendung der Homogenisierungsoptik mit der Spot-
größe 8 × 8 mm² (oben) sowie Gefügebilder der oberflächennahen Schichten, mittig zur Prozesszone (a) 
und in einem Abstand von 3 mm (b), 4 mm (c) und 5 mm (d) zum Mittelpunkt der Härtelinse 
Restaustenit 
Der nach dem Laserstandhärten verbliebene Restaustenit wurde auf der Probenoberfläche 
röntgenographisch bestimmt und als Funktion des Abstands zum Laserspotmittelpunkt in Abb. 
3.13 a dargestellt. Abb. 3.13 b zeit die Verteilung des Restaustenitgehalts in die Probentiefe. Die 
im letzten Abschnitt festgelegten Gefügezonen sind ebenso in den beiden Diagrammen einge-
zeichnet. Auf der Probenoberfläche wird insgesamt ein geringfügiger Anteil von Restaustenit 
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festgestellt (vgl. Abb. 3.13 a). Restaustenit wird innerhalb eines Bereich von ± 3,5 mm zum Mit-
telpunkt des Laserspots nachgewiesen, d. h. nur innerhalb der Prozesszone. Seine Verteilung über 
den Abstand zum Laserspotmittelpunkt lässt sich als M-Profil bezeichnen. Im Mittelpunkt der 
Prozesszone beträgt sein Volumenteil etwa 2 % (vgl. Abb. 3.13 a). Mit zunehmendem Abstand 
zum Laserspotmittelpunkt erfolgt eine kontinuierliche Zunahme des Restaustenits von ca. 2 % bis 
auf ca. 4 %. Im Bereich des Grundgefüges fällt der Restaustenitgehalt auf Werte unterhalb 0,5 % 
ab. Die Verteilung des Restaustenits über die Probentiefe zeigt die gleichen Tendenzen wie auf 
der Oberfläche (vgl. Abb. 3.13 b). Restaustenitgefüge lässt sich nur innerhalb der Härtezone de-
tektieren. Mit zunehmendem Abstand zur Oberfläche nimmt der Anteil an Restaustenit kontinu-
ierlich zu, wobei ein maximaler Wert von ca. 4 % am Rand der Prozesszone erreicht wird. 
Mikrohärte 
Abb. 3.14 a ist repräsentativ für die Verteilung der Mikrohärte in lateraler Richtung der laser-
strahlgehärteten Randschichten. Entsprechend dem in Abb. 3.5 gezeigten Messpfad wurde die 
Martenshärte in einem Abstand von ca. 55 µm zur Oberfläche gemessen und als Funktion des 
Abstands zum Mittelpunkt des Laserspots aufgetragen. Die Gefügezonenaufteilung ist in der 
Darstellung auch kenntlich gemacht. Der Härteverlauf zeigt ein ausgeprägtes Plateau, dessen 
Breite in etwa mit der Härtelinse übereinstimmt. Im Durchschnitt liegt der Wert des Härtepla-
teaus bei etwa 6612 ± 400 N/mm2. Im Bereich der Übergangszone tritt ein steiler Härtegradient 
auf. In der Grundgefügezone fällt die Härte auf den Härtewert des Ausgangswerkstoffs ab, wobei 
direkt an der Grenze zur Übergangszone eine geringfügige Härteabsenkung gegenüber dem Här-
tewert des Grundgefüges beobachtet wird. Das in Abb. 3.14 b aufgeführte Härtetiefenprofil wur-
de mittig zur Härtelinse von der Oberfläche ausgehend in die Probentiefe hin aufgenommen. 
Unmittelbar unterhalb der Stirnfläche wird durch das Laserhärten eine Werkstoffhärte in Höhe 
von ca. 6480 N/mm2 erreicht. Unter Berücksichtigung der statistisch bedingten Streubreite dieses 
Härtewertes, die bei etwa ± 250 N/mm2 liegt, lässt sich feststellen, dass der Härteverlauf in der 
Prozesszone mit zunehmender Tiefe annähernd konstant bleibt. In der Übergangszone erfolgt 
wieder ein steiler Härteabfall und in der Grundgefügezone erreicht die Härte den Härtewert des 
Ausgangswerkstoffs. Eine geringfügige Absenkung des Härtewertes an dem Übergang zwischen 
der Übergangs- und Grundgefügezone wird ebenfalls wie in lateraler Richtung beobachtet.  
Integralbreiteverteilung 
Der lokale Verfestigungszustand nach dem Laserstrahlhärten ist exemplarisch für die Proben-
oberfläche sowie für die Probentiefe anhand der Verteilung der mittleren Integralbreite der Rönt-
geninterferenzlinien in Abb. 3.15 gezeigt.  
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Abb. 3.13: Röntgenographisch bestimmte Verteilung des Gehalts von Restaustenit auf der Oberfläche 
(a) und in der Probentiefe (b) nach Laserstandhärten des Stahls 42CrMo4 mit vErw./Abkühl. = 1000 K/s und 
TA, max. = 1150 °C unter Verwendung der Homogenisierungsoptik (Spotgröße 8 × 8 mm²) 
 
Abb. 3.14: Verteilung der Martenshärte in lateraler Richtung (a) und in der Probentiefe (b) nach Laser-
standhärten des Stahls 42CrMo4 mit vErw./Abkühl. = 1000 K/s und TA, max. = 1150 °C unter der Verwendung 
der Homogenisierungsoptik mit einer Spotgröße von 8 × 8 mm² 
 
Abb. 3.15: Verteilung der mittleren Integralbreiten auf der Probenoberfläche (a) und in der Tiefe (b) 
nach Laserstandhärten des Stahls 42CrMo4 mit vErw./Abkühl. = 1000 K/s und TA, max. = 1150 °C unter Ver-
wendung der Homogenisierungsoptik mit einer Spotgröße von 8 × 8 mm² 
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Auf der Oberfläche weist die Integralbreite eine ähnliche qualitative Verteilung wie der in 
Abb. 3.14 a gezeigte Verlauf der Werkstoffhärte (vgl. Abb. 3.15 a). Innerhalb der martensitsch 
umgewandelten Zone lässt sich ein charakteristisches Plateau beobachten. Allerdings steigt hier 
die Integralbreite mit zunehmendem Abstand zum Laserspotmittelpunkt von etwa 7,2° auf ca. 
7,6° geringfügig an. Weiterhin wird an der Grenze der Übergangszone zum Grundgefüge keine 
merkliche Absenkung unterhalb den Wert des Ausgangszustands festgestellt wie dies bei der 
Verteilung der Mikrohärte zu sehen war (vgl. Abb. 3.14 a). 
Abb. 3.15 b stellt den Intergralbreiteverlauf in der Tiefe dar. Im Unterschied zur experimentel-
len Erfassung der Mikrohärte konnten hier auch Messwerte für die Oberfläche aufgenommen 
werden. Somit kann die Tendenz gezeigt werden, dass von der Stirnfläche ausgehend bis zu einer 
Tiefe von ca. 75 µm hin die Integralbreite von ca. 7° auf ca.7,5° zunimmt. Zu größeren Tiefen 
weist sie anschließend einen annähernd homogenen Verlauf auf, dessen Mittelwert um etwa 5° 
gegenüber der Integralbreite der Grundgefügezone höher liegt. In der Übergangszone nimmt sie 
wiederum ab. Im Gegensatz zum Tiefenprofil der Mikrohärte lässt sich zwischen der Übergangs-
zone und dem Grundgefüge keine Abnahme des Betrags der Integralbreite feststellen. 
Eigenspannungen  
Abb. 3.16 a und b zeigen die Verteilung der in zwei ausgewählten Positionen, innerhalb und 
außerhalb der Prozesszone, gemessenen 2θ-Linienlagen über sin2ψ. Erkennbar ist, dass beide 
Verteilungen einen annähernd linearen Verlauf aufweisen. Eine aufgespaltete Verteilung der Li-
nienlagen, wie z. B. in [53] gezeigt, die auf das Vorliegen von Schubspannungen hindeutet, ist 
über den kompletten Messpfad nicht festzustellen. Demzufolge wurden alle röntgenographisch 
aufgenommenen 2θ-sin2ψ-Verteilungen jeweils durch eine Ausgleichsgerade gefittet. Es wurden 
damit Hauptnormalspannungen nach dem sin2ψ-Verfahren berechnet. Die auf der Oberfläche 
vorliegenden Eigenspannungskomponenten in Tangential- und Radialrichtung wurden schließlich 
als Funktion des Abstands zum Laserspotmittelpunkt in Abb. 3.17 a aufgetragen. In Abb. 3.17 b 
sind die Tiefenverteilungen (vgl. Abschnitt 3.1.4) der Eigenspannungen in Tangential- und Radi-
alrichtung für den Mittelpunkt der Prozesszone dargestellt. 
Innerhalb der martensitisch umgewandelten Prozesszone bilden sich nach dem Laserstrahlhär-
ten unter den o. a. Prozessbedingungen Druckeigenspannungen aus (vgl. Abb. 3.17 a). Aus-
gehend von etwa -215 MPa im Mittelpunkt der Härtezone nehmen sie mit zunehmendem Abstand 
zum Laserspotmittelpunkt kontinuierlich zu. Am Rand der Härtezone erreichen sie einen Wert 
von etwa -400 MPa. Erkennbar für die Prozesszone ist, dass eine annähernd gleiche quantitative 
Verteilung für die radiale und für die tangentiale Eigenspannungskomponente beobachtet werden 
kann.  
3 Untersuchungen im Endzustand 
 52 
Außerhalb der Prozesszone werden die Druckeigenspannungen durch Zugeigenspannungen 
kompensiert. Die beiden Eigenspannungskomponenten verlaufen über den Messpfad diesmal 
qualitativ und quantitativ unterschiedlich. Tangential zum Laserspot bauen sich Zugeigenspan-
nungsspitzen mit einem Maximum von ca. 600 MPa auf, das im Abstand von ca. 4 mm zum La-
serspotmittelpunkt auftritt. In etwa 4,75 mm Abstand zur Prozesszone findet ein zweiter Span-
nungsvorzeichenwechsel statt. Es bilden sich Druckeigenspannungen von bis zu -70 MPa aus, die 





Abb. 3.16: Exemplarische Verteilung der 2θ-Linienlagen über sin2ψ innerhalb (a) und außerhalb (b) der 
Prozesszone der mit vErw./Abkühl. = 1000 K/s und TA, max. = 1150 °C laserstrahlgehärteten Proben des Stahls 
42CrMo4 
 
Abb. 3.17: Oberflächenverteilung (a) und Tiefenprofil (b) der Eigenspannungen in Tangential- und Ra-
dialrichtung nach dem Laserstandhärten des Stahls 42CrMo4 mit vErw./Abkühl. = 1000 K/s und                      
TA, max. = 1150 °C unter Einsatz der Homogenisierungsoptik mit einer Spotgröße von 8 × 8 mm² 
Radial zum Laserspot wirken dagegen außerhalb der Prozesszone ausschließlich Zugeigen-
spannungen, deren Maximum mit dem Maximum der Eigenspannungskomponente in Tangential-
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richtung lokal übereinstimmt, jedoch betragsmäßig um etwa 300 MPa geringer ausfällt. Vom 
Maximum ausgehend zum Rand der Probe hin nehmen die Eigenspannungen in Radialrichtung 
kontinuierlich ab, bis sich ein näherungsweise spannungsfreier Zustand einstellt.  
Über den untersuchten Tiefenbereich im Mittelpunkt der Prozesszone bildet sich einen Eigen-
spannungszustand mit σrad.≈ σtan aus (vgl. Abb. 3.17 b). Druckeigenspannungen entstehen inner-
halb der martensitisch umgewandelten Gefügezone. Ausgehend von der Oberfläche nehmen sie 
bis zu einer Tiefe von ca. 100 µm von etwa -215 MPa auf ca. -400 MPa zu. Anschließend weisen 
sie ein Plateau bei ca. -450 ± 50 MPa auf. In einer Tiefe von ca. 640 µm wechseln sie das Vorzei-
chen. Es bauen sich Zugeigenspannungen mit einem Maximum von ca. 600 MPa in einer Tiefe 
von ca. 1000 µm auf, die schließlich kontinuierlich auf ein annähernd spannungsfreies Niveau in 
ca. 2000 µm zur Oberfläche abnehmen. 
3.4.2 Einfluss der Erwärmungs- und Abkühlrate 
Im vorigen Abschnitt wurden Randschichten, die mit jeweils identischen Laser- und Prozess-
parametern gehärtet wurden, untersucht. In den folgenden drei Unterkapiteln soll nun das Au-
genmerk auf den Einfluss verschiedener Laser- und Prozessparameter gelegt werden. Zur Beur-
teilung des Einfusses der Erwärmungs- und Abkühlraten werden Probenzustände herangezogen, 
die bei gleichen maximalen Prozesstemperaturen TA, max von 1150 °C unter Verwendung der Ho-
mogenisierungsoptik gehärtet wurden. Die Erwärmungs- und Abkühlrate wurde dabei jeweils auf 
320 K/s, 1000 K/s und 1600 K/s eingestellt (vgl. Prozessvariante A in Kap. 3.1.2). 
Gefüge 
Abb. 3.18 stellt lichtmikroskopische Bilder der Härtelinsen (vgl. Abb. 3.18 a und b) sowie des 
Gefüges im Mittelpunkt der Prozesszone der oberflächennahen Randschichten (Abb. 3.18.c und 
d) für die Prozessgeschwindigkeiten 1000 K/s und 320 K/s exemplarisch im Vergleich dar. Jede 
der beiden ausgewählten Prozessvarianten weist die charakteristische Härtelinse mit dem im Ab-
schnitt 3.4.1 beschriebenen Gefügegradienten auf. Deutlich erkennbar ist, dass eine Abnahme der 
Erwärmungs- und Abkühlraten eine Zunahme sowohl der Breite als auch der Tiefe der Härtelinse 
bewirkt (vgl. Abb. 3.18 a und b). Weiterhin resultiert eine Abnahme der Prozessgeschwindigkeit 
in einer Vergröberung des martensitischen Gefüges (vgl. Abb. 3.18 c und d). Die o. a. Tendenzen 
gelten ebenfalls, wenn in die Betrachtung die Prozessvariante, die mit vErw./Abkühl. = 1600 K/s ge-
härtet wurde, einbezogen wird. Ihre Gefügebilder sind aus Platzgründen nicht in Abb. 3.18 darge-
stellt. Außerdem wurden der Restaustenitgehalt, die Mikrohärte und die gemittelte Integralbreite 
für die drei o. a. Erwärmungs- und Abkühlraten bestimmt und als Funktion des Abstandes zum 
Laserspotmittelpunkt in Abb. 3.19.a bis c aufgetragen. Rechts neben jedem Diagramm sind die 
entsprechenden Messpfade für die jeweilige Messgröße als Skizze dargestellt. 
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Abb. 3.18: Lichtmikroskopaufnahmen der Härtelinse und des Gefüges nach dem Laserstandhärten mit 
TA, max. = 1150 °C und variierenden Erwärmungs- und Abkühlraten von 1000 K/s (a und c) und 320 K/s (b 
und d), Experimente unter Einsatz der Homogenisierungsoptik mit einer Spotgröße von 8 × 8 mm² 
Restaustenit 
Der röntgenographisch ermittelte Restaustenitgehalt (vgl. Abb. 3.19 a) weist für alle Prozess-
geschwindigkeiten eine ähnliche Verteilung auf. Es lässt sich das in Abschnitt 3.4.1 gezeigte cha-
rakteristische M-Profil wiedererkennen. Der Restaustenitgehalt im Mittelpunkt des Laserspots 
beträgt zwischen ca. 2 % und 3 %, sein Maximum am Rand der Prozesszone liegt bei ca. 4 %. 
Die Abnahme der Erwärmungs- und Abkühlrate bewirkt eine geringfügige Zunahme der Breite 
der Gefügezone, die Restaustenit enthält. In Bezug auf den Volumenanteil des Restaustenits las-
sen sich allerdings keine Tendenzen erkennen. Die geringfügigen Unterschiede in den drei Ver-
teilungen fallen weitgehend geringer als die gemessenen Standardabweichungen aus, die im 
Durchschnitt bei ca. 1 % liegen.  
Mikrohärte (Martenshärte) 
Innerhalb der Prozesszone weisen die drei aufgenommenen Härteprofile das typische Härte-
plateau auf (vgl. Abb. 3.19 b), dessen Breite mit abnehmender Erwärmungs- und Abkühlrate 
marginal zunimmt und daher mit den lateralen Abmessungen der Härtelinse korreliert. Darüber 
hinaus haben die gewählten Erwärmungs- und Abkühlraten keinen merklichen Einfluss auf den 
Härtewert des Plateaus. Ihr Mittelwert beträgt bei v Erw./Abkühl. = 320 K/s etwa 6560 ± 220 N/mm2.  
Für die Erwärmungs- und Abkühlgeschwindigkeit von 1000 K/s bzw. 1600 K/s wird eine mittlere 
Martenshärte des Plateaus in Höhe von etwa 6612 ± 400 bzw. 6771 ± 230 N/mm2 gemessen.  
 




Abb. 3.19: Oberflächenverteilung des Restaustenitgehalts (a), der im Abstand von 55 µm zur Stirnflä-
che gemessenen Mikrohärte (b) und der mittleren Integralbreite auf der Oberfläche (c) nach dem Laser-
standhärten unter variierenden Erwärmungs- und Abkühlraten bei TA, max von 1150 °C und Verwendung 
der Homogenisierungsoptik mit einer Spotgröße von 8 × 8 mm² 
Integralbreite 
Die direkt auf der gehärteten Stirnfläche ermittelten Integralbreiten zeigen die aus Abb. 3.15 a 
bekannte charakteristische Verteilung mit einem ausgeprägten Plateau hoher Verfestigung inner-
halb des Laserspots. In diesem Bereich ist auch die Abhängigkeit der dargestellten Ergebnisse 
von der Erwärmungs- und Abkühlgeschwindigkeit ersichtlich. Der Plateauwert der mit 320 K/s 
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erwärmten und abgeschreckten Versuchsprobe liegt im Schnitt etwa 0,7° unterhalb der Vertei-
lung der mit 1000 K/s behandelten Versuchsprobe. Die gleiche Tendenz lässt sich bei einer Erhö-
hung der Prozessgeschwindigkeit auf 1600 K/s feststellen, wobei die Unterschiede zum mit 1000 
K/s erwärmten und abgeschreckten Zustand nur noch etwa 0,2° betragen. Mit abnehmender Pro-
zessgeschwindigkeit nimmt allerdings die Plateaubreite geringfügig zu. 
Eigenspannungen 
Der Einfluss der Erwärmungs- und Abkühlgeschwindigkeit auf die Eigenspannungsausbil-
dung ist graphisch in Abb. 3.20 veranschaulicht. Dabei ist der Verlauf der Oberflächeneigen-
spannungen als Funktion des Abstands zum Mittelpunkt der Prozesszone für jede der beiden o-





Abb. 3.20: Verteilung der tangentialen (a) und radialen (b) Komponenten der Eigenspannungen auf der 
Oberfläche nach Laserstrahlhärten unter variierenden Erwärmungs- und Abkühlraten bei TA, max von    
1150 °C und Verwendung der Homogenisierungsoptik mit einer Spotgröße von 8 × 8 mm² 
Sowohl die radialen als auch die tangentialen Eigenspannungskomponenten der drei Parame-
tervariationen weisen qualitativ ähnliche W-förmige Eigenspannungsprofile entlang des definier-
3.4 Ergebnisse der Laserhärteexperimente 
 57
ten Messpfads auf. Übereinstimmend mit den größeren Abmessungen der Härtelinse, erfolgt je-
doch  bei niedrigeren Erwärmungs- und Abkühlraten eine geringere Verbreiterung der Reichwei-
te der Druckeigenspannungen in lateraler Richtung. Darüber hinaus bewirkt die Abnahme der 
Erwärmungs- und Abkühlrate eine betragsmäßige Abnahme der Druckeigenspannungen und der 
maximalen Zugeigenspannungen. Die Verringerung der Druckeigenspannungen beträgt etwa 80 
MPa, wenn die Prozessgeschwindigkeiten 320 K/s und 1000 K/s verglichen werden. Die maxi-
malen Zugeigenspannungen nehmen dabei um etwa 120 MPa ab. Die Unterschiede in den Eigen-
spannungsbeträgen bei einer Variation der Erwärmungs- und Abkühlrate oberhalb von 1000 K/s 
sind dagegen wesentlich geringer.  
3.4.3 Einfluss der Prozessoptik 
Neben den Erwärmungs- und Abkühlraten, die außer der Prozessgeschwindigkeit auch den 
Wärmeeintrag in das Werkstück beeinflussen, bewirkt eine Änderung der Form und Größe des 
Laserspots eine Änderung im integralen Wärmefeld des Umgebungsmaterials. Um die daraus 
folgenden Konsequenzen für die Eigenschaften der wärmebehandelten Randschichten aufzuzei-
gen, wurden Laserhärteexperimente mit gleichen Prozessparametern, TA, max von 1150 °C und 
vErw./Abkühl. von 1000 K/s, jedoch unter Variation der Bearbeitungsoptik, durchgeführt (vgl. Ver-
suchsart B in Kap. 3.1.2). Im Folgenden werden die nach dem Laserstandhärten mit der typischen 
Härteoptik (Spotgröße 8 × 8 mm²) erzielten Ergebnisse mit dem Prozessergebnis infolge des Här-
tens unter Verwendung der Spot-Optik (Spotgröße Ø 3 mm) miteinander verglichen. 
Gefüge  
Exemplarisch für die Mikrostruktur der beiden Prozessvarianten sind lichtmikroskopische 
Aufnahmen mit 12,5-facher Vergrößerung der Härtelinse sowie Aufnahmen mit 1000-facher 
Vergrößerung des im Mittelpunkt der Härtelinse ausgebildeten Gefüges in Abb. 3.21 dargestellt. 
Die Größe des Laserspots hat erwartungsgemäß eine eindeutige Wirkung auf die Abmessun-
gen der martensitisch umgewandelten Härtelinse (vgl. Abb. 3.21 a und b). Die Änderung der 
Spotgröße von 8 mm auf etwa 3 mm resultiert in einer Abnahme der Breite der Härtelinse von 
etwa 7 mm auf etwa 2,7 mm. Entsprechend dazu nimmt deren Tiefe von ca. 625 µm auf etwa 370 
µm ab. Das unmittelbar unterhalb der Oberfläche im Mittelpunkt der Prozesszone ausgebildete 
Gefüge hat sich durch die Variation der Bearbeitungsoptik weder in Bezug auf die Martensit-
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Abb. 3.21: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Härtelinse (a bzw. b) und des Gefüges (c bzw. d) nach 
Laserstandhärten des Stahls 42CrMo4 mit vErw./Abkühl. = 1000 K/s und TA, max. = 1150 °C unter Verwendung 
der Homogenisierungsoptik mit einer Spotgröße 8 × 8 mm² (links, a und c) bzw. der Spot-Optik mit einer 
Fokusgröße von Ø 3 mm (rechts, b und d) 
Restaustenit 
Der Restaustenitgehalt im Prozesszonenmittelpunkt auf der Probenoberfläche ist durch die 
Form und Größe des Laserspots weitgehend unbeeinflusst. Im Fall des Laserhärtens unter Einsatz 
der Homogenisierungsoptik beträgt er etwa 2 ± 0,5 %. Nach dem Standhärten mittels der Spot-
Optik erfolgt die Ausbildung von Restaustenit in Höhe von etwa 1,8 ± 0,6%. 
Mikrohärte 
Abb. 3.22 a gibt einen Überblick über den Verlauf der Martenshärte in lateraler Richtung des 
Laserspots in einem Abstand von 55 µm zur Stirnfläche der betrachteten Prozessvarianten. Beide 
Härteverteilungen sind qualitativ annähernd identisch. Es ist allerdings klar ersichtlich, dass die 
Zunahme der Laserspotgröße zu einer Zunahme der Breite des Härteplateaus führt, was somit mit 
den Gefügeaufnahmen korrespondiert. Über die gesamte Laserspotbreite liegen jedoch vergleich-
bare Härtewerte von etwa 6600 [N/mm²] vor. An den Rändern der Härtelinse beim Übergang 
zum Grundgefügebereich kommt es zu einem steilen Härteabfall auf die Werkstoffhärte des 
Grundgefügewerkstoffs (vgl. Härte des Ausgangswerkstoffs in Kap. 3.3.1). In diesem Bereich 
werden bei der Spot-Optik keine Härteminima festgestellt, deren Werte unter denen des Grundge-
füges liegen. 
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Abb. 3.22: Verteilung der im Abstand von 55 µm zur Stirnfläche gemessenen Mikrohärte (a) und der 
Integralbreite auf der Oberfläche (b) nach Laserstandhärten mit TA, max. = 1150 °C, vErw./Abkühl. = 1000 K/s 
unter Einsatz der Homogenisierungsoptik (Spotgröße 8 × 8 mm²) sowie der Spot-Optik (Ø 3 mm) 
Integralbreite 
Die Verteilung der mittleren Integralbreite, die direkt auf der Probenoberfläche röntge-
nographisch bestimmt wurde, ist in Abb. 3.22 b wiedergegeben. Beide Oberflächenprofile korre-
lieren in Bezug auf die Plateaubreite gut mit den entsprechenden oberflächennahen Härtevertei-
lungen. Es lassen sich allerdings eindeutige Unterschiede bei dem Betrag des Integralbreitepla-
teaus erkennen. Trotz gleicher Prozessparameter tritt innerhalb der schmäler ausfallenden 
Prozesszone, die sich beim Laserhärten unter Verwendung der kleineren Spot-Optik ergibt, eine 
Zunahme des Betrags der Integralbreite von etwa 0,5° gegenüber der Integralbreite der Prozess-
variante, die unter Einsatz der Homogenisierungsoptik gehärtet wurde, auf. Dies deutet auf eine 
höhere Kaltverfestigung hin.  
Eigenspannungen 
Die in Abb. 3.23 a dargestellten Oberflächenverteilungen der tangentialen Eigenspannungen 
zeigen für beide Bearbeitungsoptiken den charakteristischen W-förmigen Verlauf über den defi-
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nierten Messpfad (vgl. die Skizze rechts neben dem Diagramm). Ein mit der kleineren Spot-Optik 
durchgeführter Härteprozess bewirkt insgesamt eine Herabsetzung des Eigenspannungsprofils im 
Vergleich zur W-förmigen Eigenspannungsverteilung einer Laserwärmebehandlung, die unter 
Einsatz der Homogenisierungsoptik betrieben wird. Es kommt zu einer Verkleinerung des druck-
eigenspannungsbehafteten Bereichs. Der Betrag der Druckeigenspannungen, sowohl in der Mitte 
als auch am Rande der Prozesszone, nimmt um bis zu 200 MPa ab. Als Konsequenz davon neh-
men die maximalen Zugeigenspannungen ebenfalls um etwa 200 MPa ab. In radialer Richtung 
(vgl. Abb. 3.23.b) treten die gleichen Tendenzen wie für die oben gezeigten Abhängigkeiten in 
tangentialer Richtung auf. 
 
 
Abb. 3.23: Verteilung der tangentialen (a) und radialen (b) Komponenten der Eigenspannungen auf der 
Oberfläche nach Laserstandhärten mit TA, max. = 1150 °C, vErw./Abkühl. = 1000 K/s unter Einsatz der Homo-
genisierungsoptik (Spotgröße 8 × 8 mm²) sowie der Spot-Optik (Fokusgröße von Ø 3 mm) 
3.4.4 Einfluss der Prozesstemperatur 
Zur Bewertung des Einflusses der maximalen Prozesstemperatur auf das Härteergebnis wur-
den Laserstandhärteexperimente mit den gleichen Erwärmungs- und Abkühlraten von 1000 K/s 
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unter Verwendung der Spot-Optik mit einer Fokusgröße von Ø 3mm durchgeführt. Die Prozess-
temperatur war dabei im Bereich zwischen 850 °C und 1300 °C definiert (vgl. Versuchsart C in 
Kap. 3.1.2) 
Gefüge  
Exemplarisch für das Gefüge der Versuchsvariante C werden lichtmikroskopische Aufnahmen 
der Härtelinse und der Mikrostruktur aus den oberflächennahen Bereichen der Prozessvarianten 
herangezogen, die auf TA, max = 850 °C und TA, max = 1150 °C austenitisiert und abgeschreckt 
wurden. Diese Ergebnisse sind in Abb. 3.24 dargestellt. Die Variation des Gefüges ist dieselbe 
wie bei der in Abschnitt 3.4.1 dargestellten charakteristischen Zonenaufteilung. Beide linsenför-
migen Härtezonen sind unabhängig von der Temperaturvariation martensitisch umgewandelt, und 
durch eine schmalen Übergangszone umgeben, die ihrerseits von Vergütungsgefüge umgeben ist 
(vgl. Abb. 3.24 a und b)  
Der Einfluss der Austenitisierungstemperatur lässt sich zunächst durch die Abmessungen der 
Härtelinse eindeutig erkennen. Die Erhöhung der maximalen Kontrolltemperatur von 850 °C auf 
1150 °C führt zur Zunahme der Breite der Härtelinse von ca. 1534 µm auf ca. 2605 µm. Zugleich 
nimmt die Härtezonentiefe von ca. 114 µm auf ca. 404 µm zu. Das Gefüge nach dem Kurzzeit-
härten bei 850 °C zeigt eine sehr feinkörnige martensitische Struktur, die sich dank ihres hell 
angeätzten Gefüges von den feinen, dunkel erscheinenden Bereichen karbidischer Struktur unter-
scheidet (vgl. Abb. 3.24.c). Aufgrund der Erhöhung der Austenitisierungstemperatur ergibt sich 
ein erkennbar gröberes martensitisches Gefüge mit parallel zueinander orientierten Lattenstruktu-
ren (vgl. Abb. 3.24.d). 
 
Abb. 3.24: Härtelinse und Gefüge im Mittelpunkt der Prozesszone nach Laserstandhärten mit maxima-
ler Austenitisierungstemperatur von 850 °C (a und c) und 1150 °C (b und d) und denselben Erwärmungs- 
und Abkühlraten  von 1000 K/s unter Einsatz der Spot-Optik (Spotgröße Ø 3 mm)  
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Restaustenit 
Abb. 3.25 gibt einen Überblick über den Einfluss der Austenitisierungstemperatur auf den Vo-
lumenanteil des Restaustenits im Mittelpunkt der Prozesszone. Die Zunahme der maximalen 
Kontrolltemperatur von 850 °C auf 1300 °C bewirkt eine Abnahme des röntgenographisch be-
stimmten Restaustenitgehalts von etwa 4 % auf ca. 1,5 %. Eine Variation der maximalen Tempe-
ratur im Bereich zwischen 1000 °C und 1300 °C hat nur einen geringfügigen Einfluss auf den 
Volumenanteil der Restaustenitphase, deren Beträge vergleichbar mit den Ergebnissen für den 






Abb. 3.25: Einfluss der Prozesstemperatur auf 
den Restaustenitgehalt im Mittelpunkt der Prozess-
zone nach dem Laserstandhärten unter konstanten 





Ergänzend zu den o. a. Untersuchungen der Prozessmikrostruktur wurde der oberflächennahe 
Härtezustand nach der in Kap. 3.1.3 beschriebenen Vorgehensweise bestimmt und das Ergebnis 
in Abb. 3.26.a als Funktion des Abstands zum Laserspotmittelpunkt aufgetragen. Rechts neben 
dem Diagramm ist der entsprechende Messpfad skizziert.  
Alle behandelten Versuchsproben weisen das typische Härteprofil auf (vgl. z. B. Kap. 3.4.1). 
Eine Änderung der Austenitisierungstemperatur beeinflusst in erster Linie die Breite des charak-
teristischen Härteplateaus, wobei sich erwartungsgemäß die Tendenz einer zunehmenden Pla-
teaubreite bei höherer maximaler Kontrolltemperatur erkennen lässt. Der Härtewert des Plateaus 
wird dagegen nicht so stark durch die Temperatur beeinflusst. Nach der Härtung mit TA, max von 
850 °C ergibt sich ein Härteplateaumittelwert von etwa 6250 N/mm², der mit zunehmender Ma-
ximalkontrolltemperatur bis auf 1150 °C auf ca. 6650 N/mm² zunimmt. Eine weitere Erhöhung 
der Austenitisierungstemperatur bis auf 1300 °C hat eine geringfügige Absenkung der Martens-
härte mit etwa 250 N/mm² zur Folge. Die Standardabweichung der gemittelten Härteplateauwerte 
liegt allerdings im Bereich von ± 300 N/mm².  
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Abb. 3.26: Verteilung der im Abstand von 55 µm zur Stirnfläche gemessenen Mikrohärte (a) und der 
mittleren Integralbreite auf der Oberfläche (b) nach dem Laserstandhärten unter variierenden maximalen 
Temperaturen bei konstanten Erwärmungs- und Abkühlraten von 1000 K/s und Verwendung einer Spot-
Optik (Spotgröße von Ø 3 mm) 
Eine Absenkung der Werkstoffhärte unterhalb des Härtewertes der Grundgefügezone, die bei 
den Laserexperimenten mit der Homogenisierungsoptik an der Grenze zwischen dem Grundge-
füge und der Übergangszone gezeigt wurde (vgl. Abb. 3.14), ist anhand der dargestellten Vertei-
lungen nicht erkennbar. 
Integralbreite 
Die Oberflächenprofile der Integralbreite sind in Abb. 3.26 b wiedergegeben. Ein charakteris-
tisches Plateau bildet sich innerhalb des martensitisch umgewandelten Bereichs aus, dessen Ver-
lauf für die beiden Prozesstemperaturen 1300 °C und 1150 °C sein Maximum in den Randberei-
chen der Prozesszone findet und steil in der Übergangszone abnimmt. Nach dem Härten im 
Austenitisierungsbereich von 850 °C bis zu 1000 °C lässt sich der maximale Plateauwert dagegen 
im Mittelpunkt der Prozesszone ermitteln. Übereinstimmend mit der größeren Breite des Härte-
3 Untersuchungen im Endzustand 
 64 
plateaus (vgl. Abb. 3.26 a) bewirkt die Erhöhung der Prozesstemperatur eine Zunahme der Breite 
des Integralbreiteplateaus bzw. der gesamten Verteilung.  
Die Erhöhung der maximalen Kontrolltemperatur von 1000 °C auf 1300 °C führt zu einer kon-
tinuierlichen Absenkung der Integralbreite im Laserspotmittelpunkt von mehr als 1°. Bei der Pro-
zessvariante, die mit TA, max = 850 °C gehärtet wurde, ist die Integralbreite im Mittelpunkt der 
Prozesszone geringfügig kleiner als der Integralbreitewert des Härteprozesses, der auf 1000 °C 
austenitisiert wurde.  
Eigenspannungen 
Die Verteilungen der Eigenspannungskomponenten in Radial- und Tangentialrichtung ist als 
Funktion des Abstands zum Mittelpunkt des Laserspots in Abb. 3.27 a und b dargestellt. Die Er-
gebnisse zeigen, dass sich die charakteristische W-förmige Eigenspannungsverteilung für den 
Temperaturbereich von 1000 °C bis 1300 °C einstellt. Nach der Härtung mit TA, max von 850 °C 





Abb. 3.27: Oberflächenverteilung der tangentialen (a) und radialen (b) Komponenten der Eigenspan-
nungen sowie der mittleren Integralbreite (c) nach Laserstandhärten mit vErw./Abkühl. = 1000 K/s und variie-
render maximaler Austenitisierungstemperatur 
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Mit zunehmender Austenitisierungstemperatur nehmen die Druckeigenspannungen in der Mit-
te der Prozesszone von etwa -250 MPa bei TA, max = 850 °C auf etwa -50 MPa bei                    
TA, max = 1300 °C betragsmäßig ab. Dieselbe Tendenz lässt sich auch für die Druckeigenspannun-
gen, die radial und tangential am Rand des Laserspots wirken, beobachten. Das Maximum der 
Zugeigenspannungen wird ebenso durch die Änderung der maximalen Kontrolltemperatur von 
850 °C auf 1300 °C von etwa 400 MPa auf etwa 100 MPa kontinuierlich abgesenkt, wobei die 
Auswirkung der Temperatur auf das Maximum der radialen und tangentialen Eigenspannungs-
komponenten in etwa vergleichbar ist. 
Für alle dargestellten Verteilungen gilt, dass eine Zunahme der maximalen Prozesstemperatur 
eine tendenzielle Verbreiterung des Wirkungsbereiches der Druckeigenspannungen zur Folge hat. 
3.4.5 Vergleich mit der Prozesssimulation 
Anhand der gesammelten experimentellen Daten lässt sich das in Kap. 3.2 vorgestellte Simu-
lationsmodell für den Endzustand nach dem Laserhärten validieren. Ein in Bezug auf die Mikro-
struktur- und Eigenspannungsverteilung übereinstimmender Abgleich zwischen der Simulation 
und dem Experiment kann in erster Linie die Nutzung des Simulationsmodells zur Prozessvor-
hersage des Laserstandhärtens legitimieren. Darüber hinaus kann ein korrektes Modell, aufgrund 
der Möglichkeit, Prozessanalysen in „Echtzeit“ zu realisieren, maßgeblich zu Prozessdeutung, -
verständnis und -optimierung beitragen. Um festzustellen, ob das. Simulationsmodell den Prozess 
realistisch abbildet, erfolgt ein Vergleich zwischen der Prozesssimulation und dem Experiment. 
Für die nachfolgende Gegenüberstellung wird die in Kap. 3.4.1 charakterisierte Prozessvariante 
betrachtet. Die Erwärmungs- und Abkühlraten betragen 1000 K/s, die maximale Kontrolltempe-
ratur ist auf 1150 °C definiert. Als Bearbeitungsoptik wird die Homogenisierungsoptik verwen-
det. Abb. 3.28 vergleicht das unter Verwendung des Lichtmikroskops bei 12,5-facher Vergröße-





Abb. 3.28: Unter Einsatz eines Lichtmikroskops (experimentell) aufgenommenes (a) und simulativ be-
rechnetes Abbild der rechten Hälfte der Härtelinse nach dem Laserstandhärten mit vErw./Abkühl = 1000 K/s,    
TA ,max = von 1150 °C unter Verwendung einer Wärmequellespotgröße von 8 × 8 mm² 
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Die Grenzen der numerisch berechneten Härtelinse sind durch hundertprozentig umgewandel-
tes martensitisches Gefüge (dargestellt in roter Farbe) festgelegt. Die Breite wird auf ca. 6,8 mm 
ausgemessen. Ihre Tiefe beträgt ca. 640 µm. Dieses Ergebnis, verglichen in Tab. 3.5 mit den 
Abmessungen in lateraler Richtung und in der Tiefe der Härtelinse aus dem Experiment (vgl. 
Kap. 3.4.1), zeigt eine sehr gute Übereinstimmung zwischen der Simulation und dem Experi-
ment. 
Tab. 3.5: Gegenüberstellung der experimentell ermittelten und der simulierten Abmessungen der Härtelin-
se nach dem Laserstandhärten mit vErw./Abkühl = 1000 K/s, TA ,max = von 1150 °C  
Laserhärten mit vErw./Abkühl = 1000 K/s,  
TA ,max = von 1150 °C 
Breite der Härtelinse Tiefe der Härtelinse 
Simulation 6,8 mm 640 µm 
Experiment 7 mm 625 µm 
 
Abb. 3.29 zeigt den Oberflächenverlauf der tangentialen Eigenspannungskomponente für die 
Simulation und das Experiment. Die simulierte Verteilung zeigt qualitativ den gleichen Verlauf 
wie das Experiment. Betragsmäßig lassen sich allerdings signifikante Abweichungen erkennen. 
Die Druckeigenspannungen im Mittelpunkt der Prozesszone werden um ca. 350 MPa (> 100 %), 
die maximalen Zugeigenspannungen um ca. 300 MPa (ca.  60 %) überschätzt. Die simulierten 
Verteilungen sind allerdings für die Eigenspannungen innerhalb des äußeren (direkt an der Ober-
fläche liegenden) Volumenelements repräsentativ, dessen Höhe 33 µm beträgt (vgl. Kap. 3.2).  
 
 
Abb. 3.29: Gegenüberstellung zwischen der röntgenographisch ermittelten (a) und der simulativ be-
rechneten Oberflächenverteilung der tangentialen Eigenspannungen nach Laserstandhärten mit     
vErw./Abkühl. = 1000 K/s und TA, max = 1150 °C unter Verwendung einer Wärmequellespotgröße von           
ca. 8 × 8 mm² 
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Würde man aus den in Abb. 3.20 b dargestellten experimentell aufgenommenen Eigenspan-
nungstiefenverteilungen den Eigenspannungsmittelwert bei einer Tiefe von ca. 25 µm berechnen 
und dem entsprechenden Simulationsergebnis gegenüberstellen, würde die Überschätzung der 
Druckeigenspannungen im Mittelpunkt der Prozesszone auf ca. 86 % bestimmt.  
3.4.6 Zusammenfassende Befunde 
Aus den dargelegten Ergebnissen lassen sich folgenden zusammenfassende Befunde ableiten: 
• Das oxid- und absorptionsschichtfreie Laserstrahlstandhärten bewirkt die Ausbildung von 
komplexen, stark inhomogenen Eigenspannungszuständen sowohl auf der Oberfläche als 
auch in der Probentiefe (vgl. Abb. 3.20 a und b). In der martensitisch umgewandelten Pro-
zesszone entstehen dabei ausschließlich Druckeigenspannungen. Innerhalb dieses Bereichs 
verlaufen die beiden oberflächenparallelen Eigenspannungskomponenten qualitativ und quan-
titativ annähernd identisch (vgl. Abb. 3.20 a). Außerhalb der Prozesszone werden die Druck-
eigenspannungen durch Zugeigenspannungen kompensiert, wobei die tangentiale und die ra-
diale Eigenspannungskomponente voneinander qualitativ deutlich abweichen.  
• Das Volumen der martensitisch umgewandelten Prozesszone, das unter dem Einsatz von 
Bearbeitungsoptiken unterschiedlicher Laserfokusform und -größe variiert werden kann, hat 
einen eindeutigen Einfluss auf den Verfestigungs- und Eigenspannungszustand beim Laser-
strahlstandhärten. Dabei gilt die Tendenz, dass sich betragsmäßig zunehmende Eigenspan-
nungen und abnehmende Integalbreiten mit zunehmendem Volumen der Härtelinse ausbil-
den. Das Gefüge bleibt davon weitgehend unbeeinflusst.  
• Die Prozessparameter maximale Kontrolltemperatur und Erwärmungs- und Abkühlrate wir-
ken sich auf das Gefüge sowie den Verfestigungs- und Eigenspannungszustand der laserge-
härteten Versuchsproben aus. Abb. 3.30 a gibt den Zusammenhang zwischen dem Verfesti-
gungs- bzw. Eigenspannungszustand und der Erwärmungs- und Abkühlrate für den Mittel-
punkt der Prozesszone wieder. In Abb. 3.30 b ist der Einfluss der Prozesstemperatur auf die 
Integralbreite- und Eigenspannungsverteilung graphisch dargestellt.  
• Die Zunahme der dem Bauteil zugeführten Wärme, d. h. die Abnahme der Erwärmungs- und 
Abkühlraten und die Zunahme der maximalen Prozesstemperatur, führt zur Entstehung von 
betragsmäßig abnehmenden Druckeigenspannungen. Die Breite der registrierten Interferenz-
linien nimmt ebenfalls ab, was auf einen sinkenden Grad an Verfestigung hindeutet. Die Pro-
zesstemperatur hat dabei einen stärkeren Einfluss als die Erwärmungs- und Abkühlrate.  
• Die Ergebnisse der Prozesssimulation zeigen eine gute Übereinstimmung mit den experi-
mentell gewonnenen Ergebnissen hinsichtlich der Mikrostruktur der lasergehärteten Rand-
schichten. Die simulierten und die röntgenographisch bestimmten Eigenspannungsverteilun-
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gen weichen jedoch um bis zu 85 % voneinander ab. Somit kann das vorliegende Simulati-
onsmodell nur beschränkt zur Prozessvorhersage und/oder zum Prozessverständnis herange-





Abb. 3.30: Einfluss der Erwärmungs- und Abkühlrate (a) und der Prozesstemperatur auf die Integral-
breite und die Eigenspannungen im Mittelpunkt der Prozesszone nach dem Laserstandhärten des Stahls 
42CrMo4 unter Einsatz der Homogenisierungsoptik mit einer Spotgröße von ca. 8 × 8 mm² 
Eine Deutung der o. a. experimentellen Befunde würde zur spekulativen Diskussion hinfüh-
ren, da objektive quantitative Informationen zur Entwicklung der Spannungen und ihrer zeitli-
chen Beeinflussung durch die einzelnen Prozessschritte, wie z. B. lokale Erwärmung und Auste-
nitisierung, Abschreckung und Martensitbildung sowie Selbstanlassen und Restaustenitverbleib, 
fehlen. Dies soll als Motivation zur 
• Bereitstellung und Etablierung der Mess- und Auswertestrategie zu zeitaufgelösten 
Randschichtanalysen mittels Röntgenbeugungstechniken, sowie zur 
• Anwendung der In-situ-Echtzeitspannungsanalysen zur Verbesserung des Prozessver-
ständnisses dienen, indem in erster Linie die ortsaufgelöste zeitliche Entwicklung der Werk-
stoffphasen und der Spannungen, und dann die Rolle der einzelnen Einflussgrößen für die Ei-
genspannungsausbildung beim Laserstrahlstandhärten diskutiert werden. 
Zudem soll am Beispiel des bestehenden Simulationsmodells zum Laserrandschichthärten ge-
zeigt werden, 
• inwieweit der zu entwickelnde In-situ-Messansatz als Werkzeug zur Validierung von Simu-
lationsmodellen verwendet werden kann, um die Prozesssimulation zu verbessern.  
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4 Prozessintegrierte Untersuchungen 
4.1 Bereitstellung eines Verfahrens für röntgenographische Echtzeitspan-
nungsanalysen  
Im Folgenden werden zunächst die Voraussetzungen zur Durchführung von zeitlich hoch auf-
gelösten Spannungsanalysen systematisch aufgestellt. Der daraus abgeleitete Messansatz, die 
Auswertesystematik, sowie die Validierung des angewendeten Verfahrens werden im Anschluss 
daran dargestellt.  
4.1.1 Voraussetzungen für zeitlich aufgelöste röntgenographische Spannungs-
analysen  
Für die Formulierung der Voraussetzungen wird von einem oberflächenparallelen Spannungs-
zustand mit σ33 = 0 und σi3 = 0 ausgegangen. Eine solche Vereinfachung lässt sich angesichts der 
Erkenntnis, dass das Laserstrahlhärten im Wesentlichen schubspannungsfreie Eigenspannungszu-
stände induziert (vgl. Kap. 3.4.1), als vertretbar ansehen. Dementsprechend reduziert sich die 









Demgemäß genügen zur Bestimmung des oberflächenparallelen Spannungszustandes zwei 
unabhängige Messungen des Netzebenenabstands Dϕψ{hkl}. bzw. 2θϕψ{hkl} unter den Azimutwin-
keln ϕ und ϕ+90° sowie die Kenntnis des exakten Netzebenenabstands des unverspannten Gitters 
2θ0. Um eine Robustheit des Lösungsansatzes zu gewährleisten, kann auf die Kenntnis von 2θ0 
verzichtet werden, indem eine Registrierung von mindestens einer weiteren Interferenzlinie nach 
dem in Kap. 2.1.2.2 vorgestellten sin²ψ-Verfahren erfolgt. Deren Streuvektor soll unter einem 
Distanzwinkel ψ′ verkippt sein und auf einer durch die Richtungen ϕ, ψ bzw. ϕ+90, ψ definierten 
Beugungsebene liegen (vgl. Abb. 4.1a).  
Unter der o. a. Annahme, dass eine lineare Verteilung von 2θ über sin²ψ ist sichergestellt, las-
sen sich die Dehnungsänderung Gϕε∂ und daraus die parallel zur Oberfläche wirkenden Normal-
spannungskomponenten σϕ analytisch bestimmen. Abb. 4.1 b veranschaulicht die graphische Lö-
sung in dem Fall, dass nur zwei Interferenzlinien verschiedener Orientierung registriert werden. 
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Abb. 4.1: Laborkoordinaten der notwendigen drei Messrichtungen für die Bestimmung des oberflä-
chenparallelen, schubspannungsfreien zweiaxialen Spannungszustands (a) und die graphische Ermittlung 
der Normalspannungen σϕ und σϕ+90 (b) 
Werden mindestens zwei Interferenzlinien aus dem gleichen {hkl}-Beugungskegel unter ei-
nem konstanten Azimutwinkel ϕ und zwei unterschiedlichen Distanzwinkeln ψ und ψ′ gleichzei-
tig aufgenommen, kann die Normalspannung σϕ anhand der Linienlageverschiebung 
´,, 22 ψϕψϕ θθ −  geteilt durch ψψ ′−
22 sinsin  und der Berücksichtigung der REK ermittelt werden 
(vgl. Abb. 4.1.b). Erfolgt diese Registrierung in einer Sequenz aufeinander folgender Belich-
tungsperioden t, ist es möglich, mithilfe dieser Messidee, die auf dem sin²ψ-Verfahren der rönt-
genographischen Spannungsanalyse beruht, die zeitliche Entwicklung der mechanischen Span-
nungen mit einer Messfrequenz von 1/t Hz zu bestimmen.  
Eine hohe zeitliche Auflösung kann erzielt werden, indem die Belichtungszeit t sehr kurz 
gehalten wird. Eine Möglichkeit dafür bieten ortssensitive Detektorsysteme, die eine ortsfeste 
Messanordnung zwischen Detektor, Primärstrahl und Werkstück gestatten. Somit kann eine voll-
ständige Interferenzlinie mit einer einzigen Belichtung aufgenommen werden. Zur Minimierung 
von t werden auch ein hoher Photonenfluss und eine schnelle Detektorelektronik vorausgesetzt. 
Der Photonenfluss muss eine ausreichende Zählstatistik gewährleisten, um die Streuung des 
Messergebnisses zu minimieren. Als hinreichende Statistik wird in [143] die Statistik bezeichnet, 
wenn die Interferenzlinie im Maximum zwischen 500 und 1000 Impulse erreicht. Die Impulssta-
tistik ist allerdings von der Detektoreinstellung und dessen Untergrund abhängig, so dass eine 
pauschale Zahlenangabe unabhängig vom Werkstoffzustand und von der Detektorart/ Detektor-
einstellung schwierig angegeben werden kann. Die Detektorsteuerung soll weiterhin die regist-
rierten Beugungsdaten sehr schnell auslesen/verarbeiten, um die Daten der nächsten Belichtungs-
periode aufnehmen zu können. 
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4.1.2 Messtechnische Realisierung 
Die Messidee für einen ortsfesten Messaufbau zur Durchführung von Spannungsanalysen 
nach dem sin²ψ-Verfahren wurde schon durch das Filmtechnikverfahren der röntgenographischen 
Spannungsanalysen (vgl. Abb. 2.5) umgesetzt. In dieser Arbeit wird nun die in Abb. 2.5 gezeigte 
Messanordnung an die oben gestellten Anforderungen für schnelle zeitaufgelöste Spannungsana-
lysen adaptiert. Das Ergebnis, ein In-situ-Verfahren für zeitaufgelöste Röntgenbeugungsanalysen, 
wird im Folgenden kurz dargestellt. Die wesentlichen Unterschiede dieses In-situ-Verfahrens 
zum in Abb. 2.5 aufgezeigten Messaufbau betreffen die technische Ausstattung, u. a. Röntgen-
strahl und Detektoren, sowie die Auswertestrategie. Anstatt mit einem Röntgenfilm werden die 
Interferenzlinien durch ortssensitive, schnell auslesbare Liniendetektoren aufgenommen. 
Zugleich wird die Röntgenstrahlung aus einer konventionellen Röhre durch hoch brillante Syn-
chrotron-Röntgenstrahlung mit hohem Photonenfluss ersetzt. Abb. 4.2. zeigt den adaptierten 
Messaufbau inkl. der einzelnen Komponenten, u.a. Strahlquelle, Detektoren und Probe. Das kar-
tesische Koordinatensystem „xyz“, sowie die Laborwinkel ϕ, ψ, χ und die Drehachsen Φ, 2Θ und 
Ω (mit Ω ≡ 2Θ) sind ebenfalls eingezeichnet.  
Die Probe wird vor der Belichtung um die Ω-Achse so gedreht, dass sie durch den Primär-
strahl I0 gegenüber ihrer Normale P3 unter dem Winkel χ belichtet wird. Dabei liegt die optische 
Achse des Primärstrahls auf der Ebene, die durch die Probenachsen P1 und P3 definiert ist. Die 
Liniendetektoren „Detektor 1“ und „Detektor 2“ sind im Rückstrahlbereich symmetrisch zum 
Primärstrahl ausgerichtet. Der Rückstrahlbereich wurde gewählt, da der Messaufbau in diesem 
Bereich empfindlicher für die Registrierung von Gitterdehnungen infolge der größeren Verschie-
bung der Röntgeninterferenzlinien für größere 2θ-Winkel bei einer gegebenen Spannung ist (vgl. 
Kap. 2.1.2.2). Die Detektoren sind so positioniert, dass sie zwei Interferenzlinien aus dem glei-
chen Beugungskegel I{hkl} unter den doppelten Beugungswinkeln 2θ1 und 2θ2 und dem gleichen 
Azimut gleichzeitig registrieren können. Die Normalen (Streuvektoren) N1 und N2 der {hkl}-
Netzebenen, die zur Beugung beitragen, sind infolge der Probenvorkippung χ um die Distanz-
winkel ψ1 und ψ2 verkippt. Die beiden Distanzwinkel ergeben sich aus der Vorkippung χ und 






















θχψ  (4.3) 
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Werden die Linienlagen der registrierten Interferenzen 
1,2 ψϕθ  und 2,2 ψϕθ  über sin² ψ aufgetra-
gen, lässt sich anhand dieser zwei Messpunkte die Ausgleichsgerade bestimmen. Deren Steigung 





Abb. 4.2: Ortfeste Messanordnung zur Durchführung von zeitlich hoch aufgelösten röntgenographi-
schen Spannungsanalysen unter Verwendung von zwei im Rückstrahlbereich symmetrisch zum Primär-
Synchrotron-Röntgenstrahl positionierten schnell auslesbaren Liniendetektoren 
Wird ohne Beschränkung der Allgemeingültigkeit angenommen, dass die Achsen der Proben- 
und der Laborkoordinatensysteme übereinstimmen, kann somit die Normalspannung σ11 der 
Spannung σϕ gleichgesetzt werden. Werden mit einer gewählten Zeitauflösung t mehrere Interfe-
renzlinienpaare nacheinander registriert, während die Probe und die Detektoren ortsfest bleiben, 
kann die Entwicklung der Normalspannung σ11 in Echtzeit beobachtet werden. Eine exemplari-
sche zeitliche Abfolge der mit t = 0,25 s aufgenommenen Beugungsspektren der {322}-
Interferenzlinienpaarung der α-Fe-Phase während der thermischen Beanspruchung einer Stahl-
platte aus vergütetem 42CrMo4 ist in Abb. 4.3 gezeigt. Die dargestellte Verschiebung der Interfe-
renzlinien lässt sich dabei als Überlagerung der thermischen und elastischen Dehnungen, die sich 
im Laufe der Materialbearbeitung aufbauen, interpretieren. 
Zur Durchführung röntgenographischer In-situ-Analysen während des Laserrandschichthär-
tens wird der o.a. Aufbau durch eine Laserwärmequelle erweitert (vgl. [146]). Das Ergebnis die-
ses erweiterten Aufbaus wird in Abschnitt 4.2.2 vorgestellt. 




Abb. 4.3: Zeitliche Abfolge der {322}-Interferenzlinien der α-Fe-Phase, die durch Detektor 1 und De-
tektor 2 unter den Distanzwinkeln ψ1 und. ψ2 und der Wellenlänge 0,11827 nm während der thermischen 
Beanspruchung von Stahlplatten aus 42CrMo4 am PDIFF-Strahlrohr der Synchrotronstrahlquelle ANKA 
mit einer zeitlichen Auflösung von 250 ms gleichzeitig aufgenommen wurden [147] 
4.1.3 Auswertestrategie 
Zur Bestimmung der zeitlichen Entwicklung der mechanischen Spannungen aus der in Abb. 
4.3 gezeigten Verschiebung der Interferenzlinienpaare werden die in-situ aufgenommenen Beu-
gungsdaten zunächst um die aus der RSA bekannten Zusammenhänge (Untergrund-, Polarisati-
ons-, Lorentz- und Absorptionskorrektur) sukzessive korrigiert. Aus der Verschiebung der Inter-
ferenzlinien werden dann die richtungsunabhängigen (z. B. thermischen) und elastischen Deh-
nungen voneinander separiert und berechnet. Die Bestimmung der mechanischen Spannungen 
erfolgt schließlich aus den ermittelten Dehnungsverteilungen über das verallgemeinerte Hoo-
ke’sche Gesetz.  
Die Auswertestrategie wird im Folgenden für einen allgemeingültigen Fall, bei welchem der 
In-situ-Messansatz nur unter Verwendung von zwei Detektormodulen realisiert ist und die La-
borkoordinaten φ bzw. φ+90 mit den Probenkoordinaten P1 bzw. P2 übereinstimmen, näher be-
schrieben. 
Korrektur der Interferenzlinien  
In einem ersten Schritt der Auswertung wird empfohlen, eine Normierung der aufgenomme-
nen Beugungsspektren in Bezug auf den zum Belichtungszeitpunkt vorliegenden Ringstrom des 
Synchrotronspeicherrings durchzuführen. Da der Speicherring im Laufe seines Betriebs kontinu-
ierlich Elektronen verliert, ist dieser Vorgang mit einer Abnahme der Intensität der Syn-
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chrotronstrahlung verbunden. Um die Brillanz der Strahlung aufrechtzuerhalten, wird der Spei-
cherring in regelmäßigen Zeitabständen aufgeladen. Der sogenannte Injektionsvorgang ist dem-
entsprechend mit einer Intensitätserhöhung verbunden. Bedingt durch die o. a. Intensitätsabnah-
me zwischen zwei Injektionsvorgängen tritt eine Abnahme des Photonenflusses des Primärstrahls 
auf, die bei extrem kurzen Zählzeiten einen merklichen Einfluss auf die Zählstatistik hat, und mit 
dem vorliegenden Ringstrom des Speicherrings korreliert. Um eine bessere Vergleichbarkeit der 
Ergebnisse einer/mehrerer Messkampagnen hinsichtlich der Zählstatistik sicherzustellen, wird die 
o.a. Ringstromkorrektur vorgeschlagen. Weiterhin ist vor der Anwendung etlicher Korrekturen zu 
beachten, dass bei der Verwendung von Liniendetektoren die aufgenommenen, normierten Beu-
gungsspektren in der Regel detektorspezifisch korrigiert werden sollen. Die detektorspezifische 
Korrektur für den im Rahmen der vorliegenden Arbeit verwendeten Detektor ist in Abschnitt 
4.1.4 im Anschluss an die Beschreibung des Detektortyps und seiner Messeinstellungen be-
schrieben.  
Die formulierte 2-Detektor-Messanordnung entspricht einer klassischen Anordnung zur rönt-
genographischen Spannungsanalyse in ω-Geometrie (vgl. [44]). Demnach werden der einfallende 
und der reflektierte Strahl geometriebedingt in unterschiedlichem Maß durch das Material absor-
biert. Die unterschiedlich ausgeprägte Absorption beeinflusst die Verteilung der gebeugten Inten-
sität und somit die Linienlagen der Interferenzlinien. Um eine fehlerhafte Linienlagenbestim-
mung zu vermeiden, werden die gebeugten Intensitäten I0 um die Absorption (Absorptionsfaktor 



















µI  (4.4) 
  
wobei µ (λ) der materialabhängige Absorptionskoeffizient ist (vgl. [149]). Werden die Glei-
chungen (4.2) und (4.3) in die Gleichung (4.4) eingesetzt, lässt sich die Korrektur für Detektor 1, 




























































µII DetDetA  (4.6) 
  
Im anschließenden Korrekturschritt wird das Niveau des Strahlungsuntergrunds durch ein Po-
lynom (in der Regel erster Ordnung) angenommen, an den Ausläufern der Interferenzlinie ange-
fittet und von der Gesamtintensität abgezogen. Eine Empfehlung zur Korrektur des Strahlunter-
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grunds wird z. B. in [143] vorgeschlagen. Zuletzt werden die gemittelten Linienlagen 
1
2 ψθ und 
22 ψθ  durch das Anpassen der korrigierten Interferenzlinien mittels einer mathematischen Funk-
tion, z. B. die Pearson VII-, Pseudo-Voigt- oder Gauss-Funktion (vgl. dazu z. B. [45]), ermittelt.  
Trennung der Dehnungsanteile 
Zur Veranschaulichung der Vorgehensweise zur Trennung der thermischen und elastischen 
Dehnungen sind für eine exemplarische thermische Materialbeanspruchung die bestimmten Li-
nienlagen 
1
2 ψθ  und 22 ψθ  ausgewählter Prozesszeitpunkte bzw. -temperaturen über sin²ψ in Abb. 
4.4 a aufgetragen. Durch die beiden Messwerte 2θ1 und 2θ2 jeder Interferenzlinienpaarung i (mit 
i=RT, 1, 2, ...n) ist eine „Ausgleichsgerade“ gelegt. Aus der Abb. 4.4 a ist ersichtlich, dass eine 
Änderung der Temperatur sowohl eine vertikale Verschiebung als auch eine Änderung der Stei-
gung der Ausgleichsgerade bewirken kann. Im Folgenden wird gezeigt, dass die vertikale Ver-
schiebung auf eine Änderung des hydrostatischen Spannungszustands hinweist. Die Änderung 




Abb. 4.4: Exemplarische temperaturaufgelöste Verteilung der während einer thermischer Beanspru-
chung in Echtzeit aufgenommenen 2θ-Linienlagen über sin²ψ (a). Schematische Darstellung der Vorge-
hensweise zur Berechnung der richtungsunabhängigen (b) und elastischen Dehnungen (c) 
Um die in Abb. 4.4 a gezeigte Linienlagenverteilung durch Dehnungsverteilung auszudrücken, 
wird zunächst der dreiachsige Dehnungstensor εij analog zur Gleichung (2.1) in einen richtungsu-
nabhängigen (isotropen) und elastischen Dehnungsanteil aufgespaltet: 



























εεεε  (4.7) 
a) Bestimmung der richtungsunabhängigen Dehnungen 
Die richtungsunabhängigen Dehnungen sind in jeder beliebigen Richtung betragsmäßig 
gleich. Sie setzen sich aus der Summe der thermischen, der umwandlungsbedingten und der   
chemischen Dehnungen εth + εumw+εchem zusammen.  
Unter der Annahme, dass die Änderungen in der chemischen Zusammensetzung, z. B. infolge 
von Kohlenstoffdiffusionsprozessen während der thermischen Beanspruchung eines Vergütungs-
stahls, zu geringfügig sind, um eine signifikante Änderung im hydrostatischen Spannungszustand 
hervorzurufen (εchem ≈ 0), lassen sich die phasenspezifischen thermischen Dehnungen durch die 
Änderung des dehnungsunabhängigen 2θ*-Wertes bestimmen. Der dehnungsunabhängige Wert 
2θ*{hkl} ist der Netzebenenabstand D*{hkl}, der entlang der dehnungsfreien Richtung ψ* nach der 
Bragg’schen Gleichung (vgl. Gl. (2.4)) röntgenographisch messbar ist. Er ändert sich mit der 
Änderung des hydrostatischen Spannungszustands, u. a. bedingt durch eine thermische Ausdeh-
nung des Kristallgitters. D*{hkl} bleibt jedoch von einer elastischen Gitterdehnung unabhängig. 
Die Änderung von 2θ* ist mit einer vertikalen Verschiebung der Ausgleichsgeraden verbunden 
(vgl. Abb. 4.4 b). Demnach berechnen sich die thermischen Dehnungen für die Phase α eines 
zweiphasigen Werkstoffs analog zur Gleichung (2.5): 
  
( ) [ ]* )(* )(* )( 22cot2
1
αααα θθθε RTiRT
th −−= , (4.8) 
  
wobei 2θ*RT(α) der dehnungsunabhängige 2θ-Wert bei Raumtemperatur der Phase α und 2θ*i(α)  der 
dehnungsunabhängige 2θ-Wert für das der Interferenzlinienpaar i der Phase α sind. Falls prozess-
bedingt die Bedingung εchem ≈ 0 nicht als gültig angenommen werden darf, liefert Gleichung 
(4.11) immer die Summe aus den thermischen und den chemischen Dehnungen εth + εchem. Eine 
zeitliche Auflösung der chemisch bedingten Dehnungen lässt sich demzufolge nur während iso-
thermer Prozesse erzielen. 
Die Umwandlungsdehnung εumwα→β wird als die Dehnung bezeichnet, die durch die Umwand-
lung der Phase α in die Phase β eine Änderung im hydrostatischen Spannungszustand bewirkt. 
Sie lässt sich bei Raumtemperatur (z. B. am Ende einer Wärmebehandlung) durch die Subtraktion 
(2θ*RT(α) - 2θ*RT(β)) der phasenspezifischen dehnungsfreien 2θ-Werte der Phasen α und β bei 
Raumtemperatur folgendermaßen bestimmen: 
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( ) [ ]* )(* )(* )(. 22cot2
1
αβαβα θθθε RTRTRT
umw −−=→  (4.9) 
  
Nach Abb. 4.4 b kann der in den Gleichungen (4.8) und (4.9) verwendete phasenspezifische 
dehnungsfreie Parameter 2θ*i für die Interferenzlinienpaarung i durch die Linienlage 2θψ2,i, sin²ψ2 























ii i , (4.10) 
  
wobei sin² ψ*  die dehnungsfreie Richtung ausdrückt, entlang der sich keine elastischen Deh-
nungen aufbauen. Für den Fall eines zweiachsigen, rotationssymmetrischen Spannungszustands 








=ψ  (4.11) 
  




































































































wobei s1 und ½s2 die REK sind (vgl. 2.1.2.1). s1 und ½s2 sind abhängig von der Prozesstempe-
ratur und bewirken daher auch eine Temperaturabhängigkeit der dehnungsfreien Richtung ψ*. Bei 
bekannter Temperaturverteilung können die REK berechnet oder experimentell bestimmt werden 
(vgl. Abschnitt 2.1.2.1). Für die röntgenographischen Untersuchungen im Rahmen dieser Arbeit 
wurde allerdings die Annahme getroffen, dass die REK und die makroskopischen Elastizitätskon-
stanten der gleichen Temperaturabhängigkeit aufweisen. Diese Temperaturabhängigkeit wurde 
aus den experimentell ermittelten makroskopischen elastischen Konstanten des Versuchswerk-
stoffs, aufgelistet in [157], abgeleitet und auf die REK aus [44] angewendet.  
b) Bestimmung der elastischen Dehnungen 
Gemäß der in Abb. 4.2 dargestellten Mess- und Koordinatensystemanordnung lassen sich die 
Komponenten des Dehnungstensors ε11el. und ε33el. nach der Gleichung (2.5) wie folgt ermitteln: 
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[ ]*,90,0*.1190,0 22cot21 iiielG θθθεε −−==  (4.14) 
  
[ ]*,0,0*.330,0 22cot21 iiielG θθθεε −−==  (4.15) 
  
Für die Bestimmung der Komponente ε11, die entlang der Richtung φ = 0°, ψ = 90° auf der 
Probenoberfläche vorliegt (vgl. Abb. 4.1 und Abb. 4.2), wird die Ausgleichsgerade aus          
Abb. 4.4 c auf sin²ψ = 1 extrapoliert und der Netzebenenabstand D0,90,i{hkl} bzw. 2θ0,90,i für die 
entsprechende Interferenzlinie i berechnet. Für die Ermittlung der Dehnungskomponente ε33 der 
Interferenzpaarung i, die entlang der Probenoberflächennormale P3 wirkt, wird die Ausgleichsge-




































Die Gleichungen (4.16) und (4.17) werden nach 2θ0,90,i bzw. 2θ0,0,i aufgelöst und in die Glei-
chung (4.14) bzw. (4.15) eingesetzt. Für den 2θi*-Wert wird die Beziehung aus Gleichung (4.10) 
verwendet. Anhand der Gleichungen (4.14) und (4.15) können die beiden elastischen Dehnungs-
komponenten ε11el. und ε33el. für alle aufgezeichneten Interferenzlinienpaare sukzessiv berechnet 
und somit auch die zeitlichen Verteilungen der elastischen Dehnungen während eines exemplari-
schen Materialbearbeitungsprozesses dargestellt werden. 
Die Bestimmung der dritten Dehnungskomponente ε22el erfolgt durch einen zweiten, separaten 
In-situ-Versuch, indem die Drehachse Φ um 90° gedreht wird, Beugungsdaten unter dem neuen 
Azimutwinkel aufgenommen werden und die o. a. Auswerteprozedur unter den Annahmen eines 
schubspannungs- und gradientfreien oberflächenparallelen Spannungszustands erneut angewen-
det wird. 
Bestimmung der mechanischen Spannungen 
Die elastischen Dehnungskomponenten ε11el., ε22el. und ε33el. stehen nach der Grundgleichung 
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Die Lösung des Gleichungssystems aus (4.22) und (4.23) liefert die Beziehung zwischen den 














=  (4.21) 
  
Werden die beiden Dehnungskomponenten ε11el. bzw. ε33el.durch die Beziehungen (4.17), 
(4.19), (4.14) und (4.13) bzw. (4.18), (4.20), (4.14) und (4.13) in Gleichung (4.24) ausgedrückt, 
kann die deviatorische Hauptnormalspannungskomponente σ1 ausschließlich als Funktion der 





























θσ ψψ  (4.22) 
  
Die Gleichung (4.25) zeigt somit, dass für die betrachtete 2-Detektor-Messanordnung die de-
viatorischen Spannungen durch die Steigung mi der Ausgleichsgerade aus Abb. 4.4 c bestimmt 
werden können. Dieser direkter Lösungsweg setzt im Gegensatz zu Gleichung (Abb. 4.24) die o. 
a. separate Berechnung der elastischen Dehnung ε11el. und ε33el. nicht voraus. Würde man nach 
einer dieser zwei Beziehungen die mechanischen Spannungen für alle zeitaufgelöst aufgenom-
menen Interferenzlinien in einer Versuchsreihe bestimmen, ließe sich die zeitlichen Entwicklung 
der Spannung in Echtzeit darstellen. 
Fehlerabschätzung 
Bei der Durchführung einer röntgenographischen Spannungsanalyse kann eine Reihe von Feh-
lerquellen zu statistischen und systematischen Unsicherheiten im Messergebnis führen. Statisti-
sche Messfehler resultieren vor allem aus der sogenannten Zähl- und Gefügestatistik. Im ersten 
Fall tragen statistische Unsicherheiten der gezählten Impulse zu statistischen Fehlern bei der Be-
stimmung der 2θ-Interferenzlinienlagen bei. Die letzten führen nach der Theorie der Fehlerfort-
pflanzungsrechnung zu einer statistisch bedingten Streuung des Endergebnisses der RSA. Um die 
Güte der durch den bereitgestellten 2-Detektor-Messansatz erzielten Ergebnisse beurteilen zu 
können, wird im Folgenden ein Vorschlag für eine Abschätzung des Fehlers gemacht, der auf der 
Zählstatistik der einzelnen Interferenzlinien beruht. 
Für die Bestimmung der Spannung nach dem klassischen sin²ψ-Verfahren wird die Steigung 
der Ausgleichsgeraden m über n gemessene Wertepaare (2θ-Linienlagen) geschätzt, wobei mit n 
> 7 in der Regel gerechnet werden soll (vgl. [143]). Durch das übliche Verfahren der linearen 
Regression über die Minimierung der Fehlerquadratsumme werden ein Schätzwert m  sowie die 
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quadratischen Abweichungen zur Ausgleichsgerade jedes Messwertes n ermittelt. Durch Fehler-
fortpflanzung werden daraus der statistische Steigungsfehler Δm und der Vertrauensbereich der 
Spannung ± Δσ abgeschätzt (vgl. z. B. [45] oder [143]).  
Zur Spannungsermittlung nach dem hier vorgeschlagenen Verfahren wird allerdings die Aus-
gleichsgerade durch lediglich zwei Messpunkte bestimmt (vgl. Abb. 4.4). Demzufolge ergibt sich 
der statistische Fehler der Steigung nach der Minimierung der Fehlerquadrate zu Δm = 0. Um 
dennoch eine annähernd belastbare Abschätzung des auftretenden Spannungsfehlers vornehmen 
zu können, wird im Folgenden allein der statistische Fehler Δ2θ aus der Interferenzlinienanpas-
sung in die Fehlerrechnung herangezogen.  
In Abb. 4.5 ist die Vorgehensweise zu dieser Fehlerabschätzung schematisch dargestellt. Die 
Ausgleichsgerade ist durch die Messwerte 2θ1 und 2θ2 gelegt. Die Fehlerindikatoren jedes Mess-
wertes sind horizontal und vertikal ebenfalls gezeigt. Die vertikalen Fehlerbalken ergeben sich 
aus dem statistisch bedingten Fit-Fehler der Interferenzlinienlagen Δ2θ1 und Δ2θ2. Da nach Glei-
chung (4.2) und (4.3) die beiden Messrichtungen ψ1 und ψ2 als Funktion der gemessenen 2θ-
Linienlagen dargestellt sind, bewirkt die Δ2θ-Streuung eine statistische Unsicherheit Δψi in ψ1 





Abb. 4.5: Schematische Darstellung zur Abschätzung des statistischen Fehlers bei der Berechnung der 
elastischen Dehnung bzw. der deviatorischen Spannung (a) und der thermischen Dehnung nach dem                
2-Detektor-Messansatz 
Bei einem Standardfehler Δ2θ von 0,025°, was ein unüblich hoher Streuwert für die unter Ein-
satz von paralleler Synchrotronstrahlung aufgenommenen und daraus in der Regel schmäleren 
Interferenzlinien, streuen die beiden Distanzwinkel um etwa 0,008°. Aufgrund des Sinusquadrats 
resultiert daraus eine wesentlich kleinere Unsicherheit im Vergleich zu Δ2θ-Fehlern. Demzufolge 
wird der Fehler Δsin²ψ (Δ2θ) in der nachfolgenden Fehlerberechnung nicht berücksichtigt.  
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Für die Abschätzung der statistischen Fehler der elastischen Dehnung bzw. der deviatorischen 
Spannung werden unter Berücksichtigung der 2θ-Fehlerbalken die maximale und die minimale 
Steigung der Ausgleichsgerade mmax und mmin geschätzt (vgl. Abb. 4.5 a). Daraus wird der Stei-





±=Δ  (4.23) 
  
Der Fehler der Spannung Δσ wird nun unter der Berücksichtigung der Gleichungen (4.22) und 


















Δ+Δ−=Δ−=Δ , (4.24) 
  
wobei aufgrund der nicht signifikanten Unsicherheit von cot θ*i auf eine Fehlerfortpflanzung 
durch Δθ*i verzichtet wird. Das Ergebnis aus der Gleichung (4.27) wird schließlich als Fehlerbal-
ken dem entsprechenden Spannungswert zugeordnet. Analog zu dieser Vorgehensweise wird aus 
der maximalen und der minimalen Verschiebung der Ausgleichgerade vmin und vmax (vgl. dazu 





±=Δ  (4.25) 
  
Daraus wird auf der Basis der Gleichung (4.8) der statistische Fehler für die thermische Deh-












































th v  (4.26) 
  
Die o. a. Fehlerbehandlung ist nur unter Voraussetzung des Vorliegens einer linearen 2θ-
sim²ψ-Verteilung anzuwenden. Sie wird zur Abschätzung des Fehlers der Dehnungs- bzw. Span-
nungskenngrößen angewendet, die während schnell ablaufender Prozesse unter Einsatz des 2-
Detektor-Messansatzes bestimmt werden. Zur Beurteilung der Fähigkeit des In-situ-Messansatzes 
korrekte Dehnungs- bzw. Spannungsverteilungen in Echtzeit zu ermitteln, wird im nächsten Ka-
pitel auf die Validierung der Methode eingegangen. 
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4.1.4 Validierung der Mess- und Auswertestrategie  
Zur Validierung der aufgestellten Mess- und Auswertestrategie wurden Röntgen-
Beugungsexperimente anhand von Proben mit bekannten Randschichteigenschaften durchge-
führt. Zur Versuchsrealisierung wurde der 2-Detektor-Messansatz an der Biegemagnet-Beamline 
PDIFF an der Synchrotronstrahlquelle ANKA in Karlsruhe aufgebaut.  
Das PDIFF-Strahlrohr wird im niederenergetischen Wellenlängenbereich von 6 keV bis zu 
etwa 21 keV betrieben. Die Strahlquelle liefert nach der Monochromatisierung einen maximalen 
Photonenfluss von ca. 2 × 1010 Ph/(s/mm2), wobei das Maximum im Bereich von etwa 10 keV 
auftritt. Die Wellenlänge der Strahlung wird unter Verwendung eines {111}-Si Doppelkristall-
Monochromators eingestellt [150]. Für die nachfolgenden Validierungsstudien wurde eine Wel-
lenlänge λ von 1,1827 Ǻ (10,483 keV) gewählt. Dabei wurde in erster Linie die Gewährleistung 
eines maximalen Photonenflusses angestrebt. Zudem war für die Wahl die Tatsache ausschlagge-
bend, dass hinreichend interessante Interferenzlinien der unterschiedlichen Phasen, u. a. der α-Fe- 
und der γ-Fe-Phase, im 2θ-Rückstrahlbereich von den beiden ortsfesten Liniendetektoren regist-
riert werden können. Darüber hinaus konnte anhand der eingestellten Wellenlänge eine zu der 
Eindringtiefe der Röntgenstrahlung aus der konventionellen Röntgenröhre in etwa vergleichbare 
mittlere Eindringtiefe erzielt werden. Damit war ein Abgleich der Ergebnisse des In-situ-
Verfahrens mit denen der konventionellen RSA nach der sin²ψ-Methode in Bezug auf die Infor-
mationstiefe τ zulässig. 
Zwei Liniendetektormodule vom Typ „Mythen 1K“ und die Software „Mythen II“ der Firma 
Dectris Ltd. wurden zur Erfassung der Beugungsinterferenzen eingesetzt. Die gebeugte Strahlin-
tensität wurde im Rückstrahlbereich durch jeweils 1280 nebeneinander angeordnete Silizium-
Streifenhalbleitersensoren mit den Abmessungen von jeweils 0,05 × 8 × 0,3 mm3 (Gesamtfläche 
des sensitiven Bereichs des Detektors von ca. 64 × 8 mm2) registriert [151, 152]. Die Signalver-
arbeitung übernahm eine „MCS6“-Kontrolleinheit, die das Signal aus bis zu 6 Detektormodulen 
auslesen kann. Die Auslesezeit pro Detektormodul beträgt nominell 250 µs. Begrenzt durch den 
Datentransfer zum Steuerrechner können Beugungsexperimente mit einer zeitlichen Auflösung 
von maximal 900 Hz durchgeführt werden [153].  
Das In-situ-Heizkammer-Experiment: Bestimmung der thermischen Dehnung 
In einem ersten Schritt der Validierungsstudien wurden Proben aus dem Versuchswerkstoff 
42CrMo4 (vgl. Kap. 3.1.1 bzw. Kap. 3.3.1) mit den Abmessungen Ø 15 × 0,4 mm² mit Hilfe eines 
Heizmoduls vom Typ „DHS 1100“ der Firma Anton Paar GmbH thermisch beansprucht. Die 
Heizkammer wurde an dem κ-Diffraktometer des PDIFF-Experiments montiert. Die Stahlproben 
wurden mit Erwärmungs- und Abkühlraten von ca. 500 K/min bis etwa 300 °C unter Schutzgas-
atmosphäre aufgeheizt und anschließend auf Raumtemperatur abgekühlt. Simultan dazu wurden 
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Interferenzlinien der Ferrit-Phase mit einer zeitlichen Auflösung von 1 s registriert. Abb. 4.6 
stellt den Versuchsaufbau dar. Mit Hilfe dieser Vorversuche sollte die prinzipielle Eignung des 
Versuchsaufbaus für die Anwendung auf Wärmebehandlungen des Vergütungsstahls 42CrMo4 
untersucht werden. Zudem sollte die Strategie der Auswertung der Röntgeninterferenzlinien für 
einen definierten Wärmebehandlungszyklus überprüft werden. 
Die Intensität der Beugungsspektren wurde zunächst nach dem zum Experimentzeitpunkt vor-
liegenden Ringstrom normiert. Anschließend wurden die Beugungsdaten anhand einer Flat-Field-
Korrektur (Intensitätskorrektur der Liniendetektoren bei „flacher“ Ausleuchtung mittels eines 
amorphen Materials. Im vorliegenden Fall wurde eine Glasplatte für die Erzeugung eines homo-
genen Streuuntergrunds verwendet) angepasst, sodass der Einfluss der unterschiedlichen Effi-
zienzen der einzelnen Detektorkanäle auf die registrierten Beugungsintensitäten korrigiert wird. 
Zu diesem Zweck wurde die Intensitätsverteilung des amorphen Glases aufgenommen. Die durch 















wobei fi die Intensität des Glases für den Detektorkanals i und F der Mittelwert aus den                
fi -Intensitäten aller 1280 Kanäle.  
Die Zuordnung jedes Detektorkanals zu einem 2θ-Winkel erfolgte durch Detektorkalibrierung 
mit Hilfe einer präparierten Tablette aus einem Si- und LaB6-Pulvergemisch. Für die Bestim-
mung der 2θ-Linienlagen sowie für die Separierung der thermischen und der elastischen Dehnun-






Abb. 4.6: Experimenteller Aufbau für In-situ-Beugungsanalysen während der thermischen Beanspru-
chung von polykristallinen Werkstoffen unter Einsatz des 2-Detektor-Messansatzes und eines Heizmoduls 
vom Typ DHS 1100 an PDIFF@ANKA (unten links – Heizmodul ohne Schutzkuppel) [147] 
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Da die dünnen Stahlplättchen während der Wärmebehandlung annähernd temperaturgradien-
tenfrei aufgeheizt wurden, wurde bei der zeitlichen Entwicklung der elastischen Dehnungen kei-
ne Änderung festgestellt. Die thermische Dehnung wurde berechnet, über die gemessene Tempe-
ratur aufgetragen und linear angepasst. Das Ergebnis ist in Abb. 4.7 dargestellt. Aus der Steigung 
der Ausgleichsgeraden wurde der thermische Ausdehnungskoeffizient αth.Ferrit bestimmt. Dieser 
Wert wurde dem thermischen Ausdehnungskoeffizienten der gleichen Werkstoffcharge, der am 
Dilatometer ermittelt wurde [99], gegenübergestellt. Die Ergebnisse beider Verfahren zeigen über 




Abb. 4.7: Verteilung der thermischen Dehnung über die Prozesstemperatur für eine definiert wärmebe-
handelte Probe aus vergütetem Stahl 42CrMo4; In-situ-Heiz-Kammer-Versuche am Experiment 
PDIFF@ANKA unter Anwendung des 2-Detektor-Messansatzes und des Heizmoduls DHS 1100 [147] 
Eigenspannungsanalysen an kugelgestrahlten Versuchsproben 
In einem zweiten Versuch wurden Eigenspannungsanalysen an der Oberfläche einer definiert 
kugelgestrahlten Probe aus dem vergüteten Stahl 42CrMo4 durchgeführt. Die Probe ist vorab im 
Rahmen eines Round-Robin-Tests (ENSPED-Projekt) durch 12 unabhängige Partner charakteri-
siert worden. Der Mittelwert der Oberflächeneigenspannung wurde dabei auf -599 MPa bei einer 
Standardabweichung von ± 80 MPa berechnet [154]. Das Ziel dieser zweiten Versuchsreihe be-
stand darin, die entwickelte Strategie zur (Eigen-)Spannungsauswertung für in-situ aufgenomme-
ne Beugungsdaten zu prüfen, indem ein Abgleich, diesmal mit bekannten Eigenspannungszu-
ständen, vollzogen wird.  
Zu diesem Zweck wurden zunächst Interferenzlinienpaare unter Anwendung des vorgeschla-
genen 2-Detektor-Messaufbaus erfasst. Die Zählzeit betrug dabei wiederum 1 s. Die simultan 
aufgenommenen 2θ-sin2ψ-Verteilungen sind in Abb. A1 im Anhang für acht unterschiedliche 
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Probenvorkippungen χ, die im Bereich von ± 50° variiert wurden, gezeigt. Die oberflächenparal-
lelen Eigenspannungen σφES wurden nach dem vorgeschlagenen Auswerteverfahren berechnet 
und das Ergebnis für jede einzelne Vorkippung in der Tab. 4.1 aufgeführt.  
In einem zweiten Teil des gleichen Versuchs wurde das klassische sin²ψ-Verfahren angewen-
det. Die Messung und die Auswertung wurden unter Berücksichtigung der Empfehlungen in 
[143] durchgeführt. Die Probe wurde dabei sukzessiv unter neun Distanzwinkeln ψ verkippt, so-
dass sich neun unterschiedliche Orientierungen des Streuvektors unter einem konstanten Azimut 
ergaben. Zu jeder Streuvektororientierung wurde jeweils eine Interferenzerscheinung, zunächst 
unter der Nutzung des Detektors 1, registriert. Das gleiche Mess-Prozedere wurde anschließend 
mit dem Detektor 2 wiederholt in Abb. A1 im Anhang zeigt exemplarisch die Linienlagenvertei-
lung über sin²ψ für die Messreihe, die unter Verwendung des Detektors 1 stattfand. In Tab. 4.1 
(unten) sind der Distanzwinkelbereich sowie die berechnete Oberflächeneigenspannung σ11ES für 
jede der beiden Messreihen (Detektoren) dargestellt. 
Tab. 4.1: Vergleich zwischen den Ergebnissen des klassischen sin²ψ-Verfahrens und des 2-Detektor-
Messansatzes für die Oberflächeneigenspannung kugelgestrahlter Proben aus dem Stahl 42CrMo4 
Ortsfester 2-Detektor-Messansatz (in-situ) 
 Detektor 1 Detektor 2  
Vorkippung χ 
[°] 2θ1 [°] 
Distanzwinkel ψ1 







50 150,589 35,29 151,173 64,4 -529 -5 
40 150,426 25,2 151,086 54,5 -598 -4 
30 150,214 15,1 150,847 44,6 -638 -6 
20 150,175 5,1 150,597 34,7 -580 -3 
-20 150,589 -34,7 150,108 -5,1 -662 -5 
-30 150,737 -44,6 150,089 -15 -660 -5 
-40 151,100 -54,5 150,348 -25,2 -628 -6 
-50 151,302 -64,4 150,549 -35,3 -684 -3 
 
Konventionelles sin²ψ-Verfahren unter Verkippung des Streuvektors (ex-situ) 
Detektor 1 -35,3° <ψ < 64,4° (9 Distanzwinkel) -597 -12 
Detektor 2 -64,4° <ψ < 35,3° (9 Distanzwinkel) -618 -15 
 
Die Ergebnisse beider Messverfahren zeigen untereinander eine gute Übereinstimmung. Dies 
lässt sich sowohl anhand der in Abb. A1 (vgl. Anhang) dargestellten 2θ-sin2ψ-Verteilungen als 
auch anhand der in Tab. 4.1 aufgelisteten Eigenspannungswerte feststellen. Die Eigenspannun-
gen, die nach dem sin²ψ-Verfahren unter der Verwendung von „Detektor 1“ bzw. von „Detektors 
2“ bestimmt wurden, betragen -597 MPa bzw. -618 MPa. Der 2-Detektor-Messansatz zeigt ge-
genüber diesen Werten eine maximale Abweichung von etwa 14 %. Diese Abweichung ist aller-
dings bei den Vorkippwinkeln χ ± 50°, die in Distanzwinkeln größer als ± 64° und schlechtere 
Statistik resultieren, zu beobachten. Bei den Spannungsmessungen im χ-Bereich von – 40° bis 
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40° liegt die Abweichung bei maximal 10 %. Insgesamt bestätigen die o.a. Ergebnisse den im 
Rahmen des Round-Robin-Tests bestimmten Eigenspannungswert von -599 MPa.  
Die Streubreite der nach dem 2-Detektor-Messansatz erzielten Ergebnisse beträgt etwa            
± 80 MPa. Sie liegt somit im Bereich der Standardabweichung des Round-Robin-Tests.  
 
Aus den Ergebnissen der Validierungsstudien lassen sich zusammenfassend folgende Aussa-
gen ableiten: 
• Der bereitgestellte Messansatz kann bei schnellen Wärmebehandlungsprozesse für zeitlich 
hoch aufgelöste Beugungsanalysen angewendet werden. 
• Die Auswertestrategie lässt eine getrennte Berechnung der richtungsunabhängigen (thermi-
schen) Dehnungen und der elastischen Dehnungen und daher der Spannungen während der 
thermischen Materialprozessierung zu. 
• So berechnete thermische Dehnungen sind mit den am Dilatometer ermittelten thermischen 
Dehnungen für definierte Wärmebehandlungen bis ca. 300 °C annähernd vergleichbar. Die 
Abweichung zwischen den berechneten thermischen Ausdehnungskoeffizienten aus den ex-
perimentellen Befunden beider Messverfahren liegt zwar bei etwa 0,9*10-6 [K-1], allerdings 
innerhalb des statistischen Fehlers von 1,1*10-6 [K-1] des In-situ-Beugungsexperimentes. An-
gesichts dieser prinzipiellen Eignung der Auswertung und des linearen Charakters des ther-
mischen Ausdehnungskoeffizienten wird bei höheren Temperaturen als 300 °C ebenfalls eine 
korrekte Bestimmung erwartet. 
• Die anhand des 2-Detektor-Messansatzes berechneten elastischen Dehnungen bzw. Eigen-
spannungen für das Beispiel einer kugelgestrahlten Probe derselben Versuchswerkstoff wie 
der Werkstoff für die Laserhärteexperimente sind den Ergebnissen der konventionellen sin²ψ-
Methode nahezu gleich. Nennenswerte Abweichungen von bis zu 15 % treten bei zu kleinen 
(χ < 20°) bzw. zu großen (χ < 50°) Probenvorkippungen χ auf. Nach Abb. A1 (vgl. Anhang) 
bzw. den Gleichungen (4.3) und (4.2) führen die zu geringen Probenvorkippungen zu einer 
Variation der beiden Distanzwinkel ψ1 bzw. ψ2 in einem engen Bereich über sin²ψ. Daher re-
sultieren geringste statistische Abweichungen in größeren Abweichungen der Steigung der 
Ausgleichsgerade. Bei zu großen Probenvorkippungen (χ < 50°) wird die Probe fast unter 
streifendem Einfall vom Primärstrahl belichtet. Dies kann als eine mögliche Ursache für die 
festgestellte Abweichung bezeichnet werden. Im Sinne optimaler Auswertebedingungen sind 
beim Einsatz des In-situ-Messverfahrens Probenvorkippungen im Bereich von 30° bis 45° 
empfohlen. Mit abnehmender Belichtungszeit wird allerdings eine Zunahme des statistischen 
Messfehlers oberhalb der ermittelten 10 % erwartet. 
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• Für den vergüteten Zustand des Stahls 42CrMo4 sind bei Messzeiten von 250 ms (4 Hz) je 
Aufnahme gut auswertbare Beugungsspektren registriert (vgl. Abb. 4.3 bzw. [147]). Aller-
dings muss bei Messungen an martensitisch umgewandelten Randschichten mit weiteren In-
tensitätsverlusten infolge der Verbreiterung der Interferenzlinien (vgl. Kap. 2.1.2.1) gerechnet 
werden. 
Den o. a. Befunden nach kann die bereitgestellte Mess- und Auswertestrategie nach entspre-
chender technischer Anpassung zur Durchführung von In-situ-Spannungsanalysen während der 
Laserhärtewärmebehandlung umgesetzt werden. Beim Aufbau des Experiments an einer Syn-
chrotron-Beamline, die über einen um mindestens eine Größenordnung höheren nominellen Pho-
tonenfluss als die PDIFF-Beamline verfügt, kann selbst für Messzeiten von lediglich 0,1 s (10 
Hz) eine ausreichende Messstatistik erwartet werden, um auswertbare Interferenzlinien während 
der Laserprozessierung zu detektieren.  
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4.2 Adaption und Anwendung der In-situ-Methodik auf den Laserhärtepro-
zess 
Für die Durchführung der prozessintegrierten (in-situ) Beugungsexperimente während des La-
serrandschichthärtens wurde der im Kap. 4.1 vorgestellte Messansatz um einen Versuchsstand 
zur Lasermaterialbearbeitung erweitert und an verschiedenen Experimentierstationen an Syn-
chrotron-Beamlines (PDIFF@ANKA, P05@PETRA III) aufgebaut. Die Integration der Syn-
chrotron- und Lasertechnik zu einem Versuchsaufbau erfolgte durch eine eigens konstruierte Pro-
zesskammer. Abb. 4.8 stellt eine Übersicht der selbst konzipierten Versuchsplattform dar, deren 
einzelne apparative Komponenten, u. a. das Lasersystem, die Prozesskammer, das Syn-
chrotronstrahlrohr und das Detektorsystem, zusammen mit den vorgenommenen Messeinstellun-





Abb. 4.8: Experimenteller Aufbau zur Durchführung von In-situ-Beugungsanalysen während der Rand-
schichtwärmebehandlung mittels Laserstrahlung an der Beamline P05@PETRA III  
4.2.1 Instrumenteller Aufbau 
Das Lasersystem 
Als Laserhärtesystem wurde das bereits in Kap. 3.1.2 vorgestellte fasergekoppelte Diodenla-
sersystem mit den beiden Bearbeitungsoptiken, der Homogenisierungs- und der Spot-Optik, ver-
wendet. Die Bearbeitungsoptik sowie das Einfarbenpyrometer wurden an die Prozesskammer 
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mittels zweier spezieller Halterungen montiert (vgl. Abb. 4.8). Die „VG4L“-Einheit selbst wurde 
in der Experimentierhütte der Synchrotron-Beamline, in der Nähe des aufgebauten Experiments, 
angeordnet. Die Strahlquelle wurde dabei durch das Faserkabel mit der Bearbeitungsoptik ver-
bunden (vgl. Kap. 3.1.2). Die Bedienung des Lasersystems erfolgte über die Software „LL-
Remote Control“ der Firma Laserline unter Einsatz eines externen Steuerrechners außerhalb der 
Messhütte.  
Die Prozesskammer 
Zum Schutz der Beamlineausstattung vor direkter Laserreflexionsstrahlung wurde das Expe-
riment in einer für diese Arbeit ausgelegten und aus Edelstahl gefertigten Prozesskammer durch-
geführt (vgl. Abb. 4.8). Die Form, Abmessungen und Funktionalität der Kammer wurden in Be-
zug auf die Erfordernisse des entwickelten In-situ-Messansatzes konzipiert. Zudem wurde beim 
Konzept darauf geachtet, dass die Laserprozessierung unter reproduzierbarer sauerstoffarmer 
Prozessatmosphäre betrieben werden kann. Damit sollte neben der fehlerfreien Temperaturmes-
sung eine Vergleichbarkeit zu den ex-situ oxidschichtfrei gehärteten Randschichtzuständen si-
chergestellt werden. Darüber hinaus ist zu vermuten, dass der Synchrotron-Röntgenstrahl signifi-
kant durch eine mögliche Oxidschicht absorbiert und abgeschwächt wird, was im Sinne der 
Durchführung von In-situ-Beugungsanalysen mit möglichst höherer Zeitauflösung in jedem Fall 
zu vermeiden ist. Somit wurde die Prozesskammer in Anlehnung an die Kap. 3.1.2 vorgestellte 
Kammer in einer Vakuumausführung mit Möglichkeit zur Inertgasspülung konstruiert (vgl. Abb. 
4.8). 
Die beschichteten Spezialgläser, die die Einkopplung der Laser- und Pyrometerstrahlung ins 
Kammergehäuse gewährleisten sollen (vgl. Kap. 3.1.2), sind direkt an die beiden Kammerflan-
schen montiert, ebenso wie die Halterungen für die Bearbeitungsoptik und für das Pyrometer 
(vgl. Abb. 4.8 und Abb. 4.9). Jede dieser Halterungen ist so konstruiert, dass sich die optischen 
Achsen beider Optikelemente näherungsweise im gedachten Mittelpunkt der Prozesskammer 
schneiden. Zugleich ermöglichen sie eine lineare Verschiebung der Laser- und Pyrometeroptik 
entlang ihrer Strahlachsen sowie eine Schwenkrotation um bis zu ca. ± 5°. Dadurch lassen sich 
die beiden Optiken präziser ausrichten und fokussieren.  
Der Eintritt des Primärröntgenstrahls und der Austritt des gebeugten Strahls erfolgt durch ei-
nen in das Kammergehäuse eingefrästen 10 mm breiten Schlitz, der mit einer 75 µm dicken Poly-
imidfolie (PI-Folie) abgedeckt ist (vgl. Abb. 4.8). Der Öffnungswinkel des Schlitzes beträgt 120° 
und lässt somit die Registrierung von Interferenzlinien im Rückstrahlbereich von etwa 120° bis 
zu 175° zu. Zur Befestigung der beiden Detektoren ist ein 2 mm dicker Blechbogen an die Man-
telfläche des Kammergehäuses fest montiert (vgl. Abb. 4.8). Die Positionierung der Detektoren 
auf dem 2θ-Beugungskreis kann durch die manuelle Verschiebung der Detektormodule entlang 
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einer der drei konzentrisch zur Kammergeometrie angeordneten Schlitzführungen realisiert wer-
den, die im Abstand von 200 mm, 250 mm und 300 mm zum Mittelpunkt der Prozesskammer 
gefräst sind.  
Die Prozesskammer ist mit einem motorisierten X-Z-Probenmanipulator ausgerüstet, dessen 
Oberflächennormale um den festen Winkel von ca. 35° zur Synchrotronstrahlachse gekippt ist. 
Dadurch lässt sich eine feste Probenvorkippung χ realisieren, wie dies in Kap. 4.1.1 gefordert 
wird. Abb. 4.9 zeigt eine Innenansicht der Prozesskammer mit dem eingebauten Probenmanipula-
tor. Außer einer motorisierten x-z-Translation kann die Probe manuell über eine Montageplatte in 
y-Richtung eingestellt bzw. verfahren werden. Der Probenvorkippwinkel χ lässt sich ebenso ma-
nuell ändern, indem das Rohrgehäuse vom Kammergestell gelöst und um die X-Achse rotiert 
wird. Das Einrichten der auf der Probenoberfläche definierten Messstelle zur Primärstrahlachse 
erfolgt unter Verwendung einer Justierhilfe, bestehend aus einer mechanischen Messuhr, die an 
einem hydraulischen Messstativ befestigt ist. Zur groben Ausrichtung des Kammergehäuses im 
Primärstrahl wurde das Kammergestell auf einem Hubtisch in Kombination mit einer X-
Linearachse aufgebaut (vgl. Abb. 4.8).  
Der experimentelle Aufbau erfordert somit keinen Einsatz eines Diffraktometers, ist samt der 
Laser- und Detektortechnik transportabel und lässt sich grundsätzlich an jedem Syn-






Abb. 4.9: Innenansicht der Prozesskammer mit dem montierten Probenmanipulator (inkl. um 35° ver-
kippter Versuchsprobe), Justierhilfe, Flansch für die Laseroptik inkl. Halterung und beschichtetem Spezi-
alglas für die Einkoppelung der Laserstrahlung 
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Die Synchrotronquelle 
Das mobile Equipment wurde im Rahmen zweier Messkampagnen sowohl am Strahlrohr 
P05@ PETRA III des Deutschen Elektronen-Synchrotrons (DESY) sowie an PDIFF@ANKA 
(vgl. Kap. 4.1.4) aufgebaut. Die P05-Beamline am DESY wurde als Alternative zu der PDIFF- 
Beamline aufgrund ihres deutlich höheren Photonenflusses gewählt.  
Das P05-Strahlrohr wird unter Verwendung monochromatischer Synchrotronstrahlung im 
Wellenlängenbereich von 5 keV bis 50 keV betrieben. Ein Si-{111}-{311}-Doppelkristall-
monochromator wird zum Einstellen der Wellenlänge eingesetzt. Der Photonenfluss der Strah-
lung bei einer Photonenenergie von 10 keV beträgt ca. 3 × 1013 Ph/(s/mm2) [155, 156]. 
Angaben zum PDIFF-Experiment finden sich in Kap. 4.1.4. 
Das Detektorsystem 
Zur Aufnahme der Beugungsinterferenzen kamen die zwei „Mythen 1K“-Liniendetektoren 
zum Einsatz (vgl. Kapitel 4.1.4). Sie wurden im Rückstrahlbereich, symmetrisch zum Primär-
strahl, ortsfest auf den Detektorbogen montiert. Für alle In-situ-Untersuchungen wurde der 
kleinsteinstellbare Abstand zwischen den Detektoren und der Versuchsprobe in Höhe von 200 
mm gewählt. Dies war einerseits durch die damit verbundene geringste Abschwächung des durch 
die Luft absorbierten gebeugten Strahls begründet, andererseits durch den Bedarf nach einem 
möglichst breiten Detektormessbereich, innerhalb dessen eine möglichst vollständige Interferenz-
liniensequenz über die gesamte Prozesslaufzeit registriert werden kann. Das Detektormessfenster 
und die Detektorwinkelauflösung, die nach der Kalibrierung mit einem LaB6-Standardpulver 
berechnet wurden, sind in Tab. 4.2 zusammengefasst.  
Tab. 4.2: Auflösung und Messbereich der Detektormodule nach dem Kalibrieren mit LaB6-Pulver 
P05@PETRA III 2θ-Auflösung [°] Messbereich [°] Detektoranfang [°] Detektorende [°] 
Detektor 1 0,01495 19,132 132,166 151,298 
Detektor 2 0,01489 19,053 132,179 151,231 
 
P05@PETRA III 2θ Auflösung [°] Messbereich [°] Detektoranfang [°] Detektorende [°] 
Detektor 1 0,01509 19,131 138,586 157,904 
Detektor 2 0,01487 19,04 138,923 157,961 
     
4.2.2 Versuchsdurchführung 
Die Versuchsproben wurden an einen Anschlag auf die Montageplatte des Probenmanipula-
tors gelegt. Die auf der Oberfläche definierte Messstelle wurde auf den Primärstrahl justiert, des-
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sen Position im Raum durch die Justierhilfe eindeutig definiert war. Der Laserspot wurde schließ-
lich unter Einsatz des Halterungssystems und des Pilotlasers ausgerichtet und fokussiert. Die mit 
einem Deckel verschlossene Prozesskammer wurde evakuiert und mit He-Gas gefüllt. Die La-
serwärmebehandlung verlief unter denselben Systemparametern wie die Ex-situ-
Laserexperimente aus Kap. 3.1.2. Der Druck des Inertgases betrug 1,25 bar. Ein kontinuierlicher 
Laserstrahl wurde verwendet. Die Temperaturmessung und -regelung erfolgte im Mittelpunkt des 
Laserspots mit einer Frequenz von 100 Hz.  
Simultan zur Lasermaterialbearbeitung wurden Röntgenbeugungsinterferenzen nach dem 2-
Detektor-Messansatz (vgl. Kapitel 4.1.2) registriert. Das Laserstartsignal löste die Aufzeich-
nungssequenz der Detektorsoftware aus. Die Detektormodule D1 und D2 wurden zuvor so positi-
oniert, dass die {442}-Interferenzlinien des Ferrits bzw. Martensits sowie die {600}-Interferen-
zen des Austenits unter den Distanzwinkeln ψ1 und ψ2 bzw. der festen Probenvorkippung χ von 
35° aufgenommen werden konnten. Die Wellenlänge der Synchrotronstrahlung wurde in erster 
Linie in Bezug auf das Erreichen eines maximalen Photonenflusses eingestellt. Weiterhin wurde 
bei der Wahl der Wellenlänge darauf geachtet, dass die resultierende mittlere Informationstie-
fe 3,0sin2 =ψτ  für alle In-situ- und Ex-situ-Beugungsexperimente vergleichbar bleibt und dass min-
destens eine Austenit- und eine Ferrit bzw. Martensit-Interferenzlinie pro Detektormodul regist-
riert werden kann. Um die Fluoreszenz zu unterdrücken, wurden vor dem sensitiven Messstreifen 
jedes Detektors etwa 100 µm Al-Folie als Filter angebracht. Die restlichen Messeinstellungen 
sind Tab. 4.3 und Tab. 4.4 zu entnehmen.  
Tab. 4.3: Messeinstellung zur In-situ-Beugungsanalyse an P05@PETRA III und PDIFF@ANKA 
Messaufbau λ     [nm] 
2θ0,{422}α-Fe 
[°]       
2θ0,{600}γ-Fe 
[°]         
υ    
[°] 
ψ1 (2θ0, υ) 
[°] 




τ0,3 (λ,θ0, ψ1,2) 
[µm] 
P05@PETRA III 0,1119  143,79 136,6 35 16,895 53,105 1131 3,35 
PDIFF@ANKA 0,1271 148,992 140,703 35 19,308 50,504 1158 3,27 
 
In Anlehnung an die Ex-situ-Laserexperimente wurden wiederum drei Prozessapplikationen 
erzeugt. Tab. 4.4 fasst deren Prozessparameter zusammen. Je In-situ-Versuchsart sind die Laser-
prozessparameter identisch mit denen der Ex-situ-Laserprozessierung. Der einzige Unterschied 
wurde bei der Variation der Einflussgröße (fett markiert) der Versuchsart A vorgenommen. Hier 
wurde die Messposition anstatt der Erwärmungs- und Abkühlrate des Laserprozesses variiert. Da 
die Eigenspannungszustände nach einer Variation der Erwärmungs- und Abkühlrate nur geringe 
Unterschiede aufweisen (vgl. Abb. 3.30 a), wurde auf diese Parametervariation im Rahmen der 
In-situ-Experimente dieser Arbeit nicht eingegangen.  
4.2 Adaption und Anwendung der In-situ-Methodik auf den Laserhärteprozess 
 93
Tab. 4.4: Versuchsmatrix für die In-situ-Laserhärteexperimente 
Einflussgröße In-situ-Versuchsart (A) In-situ-Versuchsart (B) In-situ-Versuchsart (C) 
MesspositionAbstand zum Spotmittelpunkt 
[mm] Mittelpunkt (0), 3, 4, 5 Mittelpunkt (0) Mittelpunkt (0) 
vErw. [K/s] / vAbkühl. [K/s] 1000/1000 1000/1000 1000/1000 




Ø 3 mm 
 Max. Prozesstemperatur TA, max [°C] 1150 1150 850, 1150 
    
 Strahlrohr P05@PETRA III PDIFF@ANKA P05@PETRA III P05@PETRA III 
 Strahlquerschnitt [mm2] 1,2 x 1,2 @ P05         2,5 x 1@ PDIFF 1,2 x 1,2 0,9 x 0,92 
Zeitliche Auflösung [ms] 100 (10 Hz) @ P05      200 (5 Hz) @ PDIFF 100 (10 Hz) 100 (10 Hz) 
 
In-situ Versuchsvariante (A): Variation der Messposition 
Für die Durchführung der In-situ-Versuchsvariante (A) wurden mehrere Versuchsproben unter 
gleichen Laserprozessparametern, TA, max von 1150 °C und vErw./Abkühl. von 1000 K/s, unter Einsatz 
der Homogenisierungsoptik nacheinander gehärtet. Bei jedem neuen Laserexperiment wurde die 
Messposition (der Auftreffpunkt des Synchrotronstrahls auf der Probenoberfläche) entlang der 
Symmetrieachse der Probe in einem Abstand von 3 mm, 4 mm und 5 mm zum Laserfokusmittel-
punkt neu eingestellt. Abb. 4.10 a gibt eine Übersicht über die vorgenommenen Variationen. Mit 
der Realisierung dieser Versuchsvariante wurden Informationen über die zeitliche Entwicklung 
der Phasen und Spannungen unterschiedlicher Orte innerhalb und außerhalb der Prozesszone 
gewonnen. Somit soll die Eigenspannungsausbildung beim Laserhärten generell sowie die in 
Kap. 3.4.1 gezeigte unterschiedliche Verteilung der Eigenspannungskomponenten in tangentialer 
und radialer Richtung (vgl. Abb. 3.20) im speziellen Fall diskutiert und erläutert werden.  
In der Prozesszone wurde pro definierter Messstelle jeweils eine Spannungskomponente ge-
messen, da das Ergebnis der Eigenspannungscharakterisierung eine annähernd homogene Vertei-
lung der beiden oberflächenparallelen Eigenspannungskomponenten zeigt (vgl. Abb. 3.20). Die 
In-situ-Analysen wurden dabei am Strahlrohr P05@PETRA III durchgeführt. Es wurden Interfe-
renzlinien mit einer zeitlichen Auflösung von 100 ms (10 Hz) unter Verwendung von Syn-
chrotronstrahl mit einem Querschnitt von 1,2 × 1 mm2 (horizontal × vertikal) registriert. Die aus 
der Verkippung der Versuchsprobe resultierende Strahlgröße auf der Probenoberfläche wurde auf 
ca. 1,2 × 1,2 mm2 berechnet, ohne dabei die in horizontaler Richtung relevante Strahldivergenz zu 
berücksichtigen. 
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Außerhalb des Laserspots wurde aufgrund der inhomogenen Verteilung der radialen und tan-
gentialen Eigenspannungen (vgl. Abb. 3.20) zwei Messungen pro Messposition durchgeführt 
(vgl. Abb. 4.10 a). Die In-situ-Beugungsanalysen der tangentialen Spannungskomponente erfolg-






Abb. 4.10: Gemessene Spannungskomponente und relative Messposition des Synchrotronstrahls (in 
schwarz) zum Laserspot (in hellgrau) für die In-situ-Versuchsreihen A (a), B (b) und C (c) 
Die In-situ-Untersuchungen radial zum Laserspot wurden an PDIFF@ANKA durchgeführt. 
Da die Beugungsebene versuchstechnisch bedingt immer entlang der Y-Achse des Probenmani-
pulators ausgerichtet ist (vgl. Abb. 4.2), wurde vor jedem Versuch die Probe um den Azimut φ 
von 90 ° gedreht (vgl. Abb. 4.10 a). Die zeitliche Auflösung betrug 200 ms (5 Hz). Der Strahl-
querschnitt musste aufgrund des schlechteren Photonenflusses am PDIFF-Strahlrohr etwas größer 
gewählt werden und auf etwa 2,5 × 1 mm2 (horizontal × vertikal) eingestellt.  
In-situ-Versuchsvariante (B): Variation der Bearbeitungsoptik 
Die Versuchsreihe (B) wurde an der P05-Strahllinie@PETRAIII durchgeführt. Es wurden In-
terferenzlinienpaare mit einer zeitlichen Auflösung von 100 ms (10 Hz) während des Laserhär-
tens unter gleichen Laserprozessparametern, TA, max von 1150 °C und vErw./Abkühl. von 1000 
K/s,und dem Einsatz der Homogenisierungs- bzw. der Spot-Optik registriert (vgl. Tab. 4.4). Die 
Strahlgröße auf der Probenoberfläche war bei der Härtevariante mit der Homogenisierungsoptik 
der Versuchsreihe (A) identisch. Aufgrund des kleineren Laserspots der Spot-Optik (Spotgröße Ø 
3 mm) wurde für die entsprechende Prozessvariante der Strahlquerschnitt etwas kleiner gewählt 
und auf ca. 0,9 × 0,8 mm2  (horizontal × vertikal) eingestellt. Dies ergab eine Projektion auf der 
Probenoberfläche von ca. 0,9 × 0,92 mm2  (horizontal × vertikal).  
Gemessen wurde im Mittelpunkt des Laserspots (vgl. Abb. 4.10 b). Damit sollten temperatur- 
und zeitaufgelöst Beugungsdaten erfasst werden, die zur Aufklärung der voneinander abweichen-
den Druckeigenspannungen im Mittelpunkt der Prozesszone (vgl. Abb. 3.23) beitragen sollen. 
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In-situ-Versuchsvariante (C): Variation der maximalen Austenitisierungstemperatur 
Die experimentellen Untersuchungen zur In-situ-Versuchsvariante (C) fanden ebenfalls an 
P05@PETRA III statt. Die Sequenz der Interferenzlinien wurde mit der zeitlichen Auflösung von 
100 ms (10 Hz) aufgenommen. Als Bearbeitungsoptik kam die Spot-Optik zum Einsatz. Die 
Strahlgröße auf der Probenoberfläche war wiederum auf ca. 0,9 × 0,92 mm2 eingestellt (vgl. Tab. 
4.4). Es wurden Beugungsspektren im Mittelpunkt der Prozesszone während des Laserhärtens mit 
TA, max von 850 °C und TA, max von 1150 °C aufgenommen. Bei beiden gewählten Prozessvarian-
ten wurde die Erwärmungs- und Abkühlrate konstant bei 1000 K/s gehalten 
4.2.3 Versuchsauswertung 
Die in-situ aufgenommenen Beugungsdaten wurden nach der in Kapitel 4.1.3 vorgeschlagenen 
Strategie ausgewertet. Für die Rohdaten wurden zunächst die Ringstrom- und die Flat-Field-
Korrektur durchgeführt. Anschließend wurde die Absorptionskorrektur für den ω-Messmodus 
durchgeführt und die Untergrundstrahlung abgezogen. Die 2θ-Linienlagen wurden durch Anpas-
sen der korrigierten Interferenzlinien mittels der Pearson VII-Funktion bestimmt. Es wurden die 
REK s1,α-Fe {422}-α-Fe = -1,27 × 10-6 mm2/N und ½s2 α-Fe {422}- α-Fe = 5,81 × 10-6 mm2/N sowie s1 {600}-
γ-Fe = -2,71 × 10-6 mm2/N und ½s2 {600}- γ-Fe = 9,94 × 10-6 mm2/N nach [43] verwendet. Wie in Ka-
pitel 4.1.3 beschrieben, wurde bei der Auswertung angenommen, dass die REK der gleichen 
Temperaturabhängigkeit wie die makroskopischen Elastizitätskonstanten aus [157] unterliegen.  
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4.3 Ergebnis der zeitaufgelösten Analysen während des Laserhärtens 
Im folgenden Kapitel werden die Ergebnisse der laserprozessintegrierten Beugungsanalysen 
dargestellt, wobei die Einteilung aus der Darstellung der Ex-situ-Ergebnisse (vgl. Kap. 3.4) in 
Einflüsse der Messposition, der Bearbeitungsoptik und der Prozesstemperatur beibehalten wird. 
Für jede der oben definierten Versuchsvarianten (vgl. Tab. 4.4) wird die prozessbedingte Ent-
wicklung der Mikrostruktur (der Werkstoffphasen) anhand der zeitlichen Abfolge der aufge-
nommenen Interferenzlinienpaare gezeigt. Anschließend werden die thermischen und elastischen 
Dehnungen sowie die mechanischen Spannungen prozesszeitbezogen dargestellt. Der Grad mög-
licher elasto-plastischer Deformationen, die zur Eigenspannungsentstehung beitragen (vgl. Kap. 
2.2.2), wird mit Hilfe der Integralbreiten der in-situ aufgenommenen Röntgenbeugungsreflexe 
ebenfalls gezeigt. Ergänzend dazu werden anhand der zeitlichen Entwicklung der mechanischen 
Spannungen die Vergleichsspannungen berechnet. Diese Berechnung bezweckt die genaue Zu-
ordnung plastischer Verformungseffekte zur charakteristischen Spannungsverteilung des Härte-
prozesses. Zuletzt werden die Ergebnisse der zeitaufgelösten Spannungsanalysen mit den Ergeb-
nissen der Prozesssimulation für eine ausgewählte Prozessvariante abgeglichen, um die Fähigkeit 
des bereitgestellten In-situ-Messansatzes zur Validierung des Simulationsmodells zu bewerten. 
4.3.1 Variation der Messposition (In-situ-Versuchsvariante A) 
An mehreren Versuchsproben, die stets unter den konstanten Laserprozessparametern TA, max. 
von 1150 °C und vErw./Abkühl. von 1000 K/s belichtet wurden, wurde die Messposition des Syn-
chrotronstrahls gezielt variiert. Dadurch soll ortsaufgelöst die Entstehung der radial und tangenti-
al zum Laserspot inhomogen verteilten Eigenspannungen in Echtzeit beobachtet werden. Zu die-
sem Zweck wird zunächst sichergestellt, dass alle Härteexperimente der betrachteten Prozessva-
riante vergleichbar sind. Dies erfolgt durch eine Gegenüberstellung der gemessenen 
Prozesstemperaturen aller Laserexperimente. 
Temperatur-Zeit-Verlauf und Prozessreproduzierbarkeit 
Die im Mittelpunkt des Laserspots pyrometrisch gemessene Prozesstemperatur aller Laserex-
perimente ist in Abb. 4.11 als Funktion der Prozesszeit dargestellt. Ergänzend dazu ist die ent-
sprechende Temperaturvorgabe (SOLL-Temperatur) aufgetragen. Im unteren Teil der Abbildung 
ist die zeitliche Entwicklung der durch das Lasersystem aufgebrachten Leistung gezeigt. Die Dar-
stellung zeigt deutlich, dass zwischen den gemessenen Temperaturverteilungen bzw. zwischen 
der aufgebrachten Laserleistung sämtlicher Laserexperimente keine signifikanten Abweichungen 
festzustellen sind. Somit kann von einer reproduzierbaren und einheitlichen Wärmebehandlung 
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ausgegangen werden. Diese Feststellung wird ebenso durch die Mikrostruktur- und die Eigen-
spannungsanalysen, die nach dem Ende des Härteprozesses durchgeführt wurden, bestätigt. Diese 
Ergebnisse finden sich im Anhang in Abb. A2.1 und Abb. A2.2.  
Weiterhin verdeutlicht der Vergleich zwischen den gemessenen Prozesstemperaturen und der 
Temperaturvorgabe, dargestellt als durchgezogene Linie, eine gute Übereinstimmung sowohl 
während der Erwärmung, als auch während der Abkühlung bis ca. 380 °C. Unterhalb dieser 
Temperatur lässt sich die vorgegebene Abkühlrate, trotz auf Minimum geregelter Laserleistung, 
nicht einhalten. Dies deutet auf ein gesättigtes Selbstabkühlvermögen der Probe hin. Die Proben-
oberfläche kühlt lokal langsamer als 1000 K/s ab, infolgedessen ist ein Knick für alle Versuche in 
der Ist-Temperatur-Verteilung zu beobachten. Unter 180 °C sind keine Temperaturdaten aufge-
nommen worden, da die untere Messgrenze des Pyrometers bei 180 °C erreicht wird. 
 
 
Abb. 4.11: Temperaturvorgabe, gemessene 
Prozesstemperaturen und aufgebrachte Laserleis-
tung (unten) in Abhängigkeit von der Prozesszeit 
beim Standhärten des Stahls 42CrMo4 unter TA,max 
von 1150 °C, vErw./Abkühl von 1000 K/s unter Ein-
satz der Homogenisierungsoptik (Spotgröße 8 × 8 
mm²). Messdaten von sechs Laserhärteexperimen-
ten 
Phasenumwandlung während des Härteprozesses  
Die im Laufe der Prozessabwicklung durch die thermische Wirkung des Laserstrahls hervor-
gerufenen lokalen Phasenumwandlungen sind in lateraler Richtung der Probenoberfläche  mittig 
sowie in einem Abstand von 3 mm, 4 mm und 5 mm zum Laserfokusmittelpunkt anhand von vier 
separaten In-situ-Beugungsexperimenten unter einem Azimutwinkel von 0° qualitativ erfasst. Im 
Abstand von 4 mm und 5 mm zum Laserfokusmittelpunkt wurde unter dem Azimut von 90° e-
benso gemessen, so dass der in Abb. 3.17a gezeigten unterschiedlichen Verlauf der Eigenspan-
nungskomponenten in Tangential- und Radialrichtung später bei der Spannungsanalyse diskutie-
ren zu können. Die Diffraktogramme jeder dieser sechs Experimente sind in Abhängigkeit von 
der Prozesszeit als 2D-Konturplots in Abb. 4.12 dargestellt. Abb. 4.12 a und b zeigen die zeitli-
che Abfolge der Interferenzlinien in der Prozesszone. Abb. 4.12 c bis f zeigen die Ergebnisse für 
die Messstellen außerhalb der Prozesszone. Eine Skizze mit den Angaben zur Messposition ist 
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rechts in der Abbildung angefügt. Zu jedem 2D-Konturplot sind in Abhängigkeit vom gemesse-
nen doppelten Beugungswinkel 2θ die Werkstoffphasen α-, γ- oder α′-Eisen ergänzend zugeord-
net. Die Zuordnung erfolgte, indem die aufgenommenen Diffraktogramme mit den in [158] be-
rechneten Pulverdiffraktogrammen bekannter Werkstoffphasen verglichen wurden. Weiterhin ist 
der durch das Pyrometer registrierte Temperaturverlauf im Diagramm eingetragen. Allerdings ist 
dies nur für den Mittelpunkt des Laserspots gezeigt (vgl. Abb. 4.12 a), denn die Temperaturmes-
sung erfolgte bei allen Härteexperimenten ausschließlich im Mittelpunkt der Prozesszone.  
 
 
Abb. 4.12: Zeitliche Abfolge der durch Detektor 1 und Detektor 2 aufgenommenen Interferenzlinien in 
der Mitte der Prozesszone (a) sowie in einem Abstand von 3 mm (b), 4 mm (c und e) und 5 mm (d und f) 
zum Mittelpunkt des Lasersports während des Laserstandhärtens unter TA, max von 1150 °C, vErw./Abkühl. von 
1000 K/s unter Einsatz der Homogenisierungsoptik (Laserspotgröße 8 × 8 mm²) 
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Innerhalb der Prozesszone (vgl. Abb. 4.12a und b) lassen sich im Laufe der Wärmebehand-
lung die Interferenzlinien der Werkstoffphasen Ferrit, Austenit und Martensit nacheinander beo-
bachten. Zwischen den beiden Messstellen (a und b) sind dabei qualitativ keine wesentliche Un-
terschiede in Bezug auf die Phasenumwandlung festzustellen. Beim Prozessstart werden die 
{422}- Interferenzen des Ferrits registriert. Mit zunehmender Prozesszeit und -temperatur ver-
schieben sie sich zu kleineren 2θ-Winkeln. Zugleich nimmt ihre Intensität ab, was mit den zu-
nehmenden Wärmeschwingungen der Gitteratome verbunden ist [33, 34]. Der Beginn der Ferrit-
Austenit-Umwandlung, der für die gewählte Erwärmungsrate des Stahls 42CrMo4 nach [99] bei 
etwa 800 °C auftritt, kann allerdings nicht beobachtet werden. Der Grund dafür liegt in der tem-
peraturbedingten Verschiebung der Austenitreflexe. Sie sind bei höheren Temperaturen so weit 
zu kleineren 2θ-Winkeln verschoben, dass sie außerhalb des Detektormessfensters liegen. Erst 
beim Abkühlen unterhalb 600 °C treten Interferenzlinien der γ-Fe-Phase im Messbereich des 
Detektors auf. Unterhalb von ca. 260 °C nimmt ihre Intensität stark ab. Gleichzeitig dazu werden 
breitere und intensitätsmäßig deutlich schwächere Reflexe der Martensit-Phase bei etwa 143° 
registriert. Die martensitische Umwandlung am Rande des Lasersports fängt dabei um 0,1 s frü-
her an. Nach etwa 0,3 Sekunden, in denen eine Zweiphasigkeit beobachtet wird, ist die Umwand-
lung abgeschlossen. Bis zum Ende des Prozesses lassen sich ab diesem Zeitpunkt ausschließlich 
die Interferenzlinien des Martensits beobachten.  
Außerhalb der Prozesszone finden keine Phasenumwandlungen statt (vgl. Abb. 4.12c bis f). 
Mit zunehmender Prozesszeit wird analog zur Prozesszone eine Verschiebung der Interferenzli-
nien des Ferrits festgestellt. Aus dieser Verschiebung werden schließlich die thermischen und 
elastischen Gitterdehnungen sowie die mechanischen Spannungen nach dem in Kap. 4.1.3 vorge-
stellten Auswerteverfahren berechnet.  
Ortsaufgelöste zeitliche Entwicklung der thermischen Dehnung 
In Abb. 4.13 ist die zeitliche Entwicklung der thermischen Dehnung εth exemplarisch für die 
In-situ-Versuchsreihe A dargestellt. Dabei sind nur die Ergebnisse der vier in-situ Beugungsmes-
sungen gezeigt, die unter einem Azimutwinkel von 0° durchgeführt wurden. Infolge des richtung-
sunabhängigen Charakters von εth sowie aus Übersichtlichkeitsgründen wird auf eine Darstellung 
der Ergebnisse für einen Azimutwinkel von 90° an dieser Stelle verzichtet. Die aus allen sechs 
separaten In-situ-Experimenten bestimmten εth-Verteilungen finden sich im Anhang in Abb. A3. 
Die in Abb. 4.13 dargelegten Verteilungen weisen qualitativ den gleichen Verlauf auf. Wäh-
rend der Erwärmungsphase wird mit zunehmender Prozesszeit eine zunehmende thermische 
Dehnung festgestellt. Beim Abkühlen, das global ab einer Prozesszeit von ca. 1,8 s eintritt, er-
folgt erwartungsgemäß eine Abnahme der thermischen Dehnung. Allerdings ist diese Abnahme 
für die beiden Messpositionen der Prozesszone (Messstelle a und b) erst ab einer Prozesszeit        
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t > 2,8 s , d. h. nach der Martensitbildung, ersichtlich. Infolge fehlender Beugungsdaten für die 
dehnungsfreie Linienlage der Austenitphase bei Raumtemperatur 2θ*γ-Fe, RT  konnte die thermi-
sche Dehnung dieser Phase nicht bestimmt werden. 
Bei einem quantitativen Vergleich zwischen den einzelnen Verteilungen ist deutlich erkenn-
bar, dass der zunehmende Abstand zum Laserspotmittelpunkt eine Abnahme der thermischen 
Dehnung sowie der lokal vorliegenden Dehnrate (der Steigung der linearen Verteilung) bewirkt. 
Diese Tendenz kann über den gesamten Prozessverlauf bis zum Zeitpunkt homogener Material-
kontraktion (homogene bzw. gleichmäßige Abkühlung der Oberfläche), die ab ca. 4,2 s erfolgt, 
beobachtet werden. 
 
Abb. 4.13: Ortsaufgelöste zeitliche Entwicklung der thermischen Dehnung für gewählte Messorte auf 
der Probenoberfläche während des Laserstandshärtens des Stahls 42CrMo4 unter TA, max. von 1150 °C, 
vErw./Abkühl von 1000 K/s und dem Einsatz der Homogenisierungsoptik (Laserspotgröße 8 × 8 mm²) 
Zeitliche Dehnungs- und Spannungsentwicklung in der Prozesszone 
Die lokal unterschiedlich stark ausgeprägte thermisch-bedingte Ausdehnung bzw. Schrump-
fung der Randschichten hat die Ausbildung elastischer Dehnungen und mechanischer Spannun-
gen zur Folge. In Abb. 4.14 sind die thermischen und elastischen Dehnungen sowie der deviatori-
sche Anteil der Spannung für den Mittelpunkt sowie für den Rand der Prozesszone als Funktion 
der Prozesszeit dargestellt. Die Zeitpunkte des Beginns der Erwärmungs- und Abkühlungsvor-
gänge sowie der einzelnen Phasenumwandlungen sind in der Darstellung gekennzeichnet. Die 
Skizze rechts neben dem Diagramm gibt eine Übersicht über die Messposition und über die Rich-
tung der erfassten Spannungskomponenten. Beide lokalen Messstellen weisen qualitativ die glei-
che charakteristische Verteilung der dargestellten Kenngrößen auf. Mit zunehmender thermischer 
Dehnung wird die Prozesszone nach dem Laserstart (ab Prozesszeit t = 0,2 s) elastisch gestaucht. 
Dabei ist der zeitliche Verlauf der elastischen Dehnung durch starke Inhomogenität gekennzeich-
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net (vgl. Abb. 4.14 b). Sowohl im Mittelpunkt als auch am Rand der Prozesszone zeigt sie direkt 
vor und mittelbar nach der Haltephase bei 200 °C zwei ausgeprägte Maxima bei ca. -0,002 und -
0,0023 und findet schließlich ihr Minimum zum Zeitpunkt der letzten registrierten Interferenzli-
nien des Ferrits, d. h. ca. 1,4 s nach dem Prozessstart. 
 
 
Abb. 4.14: Zeitliche Entwicklung der thermischen Dehnung (a), der elastischen Dehnung (b) und der 
mechanischen Spannung sowie die unter Einsatz konventioneller Röntgenstrahlung ex-situ bestimmte 
Eigenspannung (c) für beiden zwei Messpositionen in der Prozesszone während des Laserstandhärtens des 
Stahls 42CrMo4 mit TA, max = 1150 °C, vErw./Abkühl = 1000 K/s unter Einsatz der Homogenisierungsoptik 
(Laserspotgröße 8 × 8 mm²). 
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Mit einsetzender Abkühlung erfolgt eine Umkehr der lokalen Materialbeanspruchung. Die 
austenitisierte Prozesszone wird zunehmend gestreckt. Mit Beginn der martensitischen Umwand-
lung lässt sich ein zweiter Vorzeichenwechsel in der Dehnungsverteilung feststellen. Demzufolge 
wird die Prozesszone erneut elastisch gestaucht. Nach abgeschlossener α′-Umwandlung nimmt 
die Stauchung leicht ab, solange die oberflächennahen Probenbereiche inhomogen thermisch-
bedingt schrumpfen (vgl. Abb. 4.13 b). Im Anschluss daran verläuft die elastische Dehnung bis 
zum Ende des Prozesses annähernd homogen. 
Abb. 4.14 c gibt die Verteilung der lokalen Werkstoffspannung über die Prozesszeit wieder. 
Vom Spannungswert des Ausgangszustandes ausgehend entwickelt sich, wie erwartet, die durch 
die Wärmebehandlung induzierte Spannung zum Prozessende hin qualitativ gleich wie die in 
Abb. 4.14 b dargestellte elastische Dehnung. Nach dem Laserstart bauen sich zunächst Druck-
spannungen auf, die sich für die beiden betrachteten Messstellen während der Haltezeit betrags-
mäßig annähernd gleich auf ca. -325 MPa abbauen. Mit zunehmender thermischer Dehnung 
nehmen sie bis zum Erreichen ihres Maximums bei ca. -600 MPa zu. Anschließend, trotz linear 
zunehmender thermischer Dehnung, nehmen die Druckspannungen erneut tendenziell ab. Dabei 
ist der Spannungsabbau im Mittelpunkt der Prozesszone (Messposition a) um ca. 100 MPa stär-
ker ausgeprägt als in einem Abstand von 3 mm zum Prozesszonenmittelpunkt (Messposition b). 
Nach der abkühlbedingten Spannungsumkehr bilden sich mit zunehmender Entfernung vom La-
serspotmittelpunkt geringfügig höhere Zugspannungen aus. Die gleiche Tendenz findet sich nach 
der martensitischen Umwandlung wieder. Am Rande des Laserspots bauen sich um ca. 100 MPa 
höhere umwandlungsgeprägte Druckspannungen gegenüber dem Mittelpunkt der Prozesszone 
auf. Dieser Unterschied nimmt im Lauf der weiteren Abkühlung leicht auf ca. 150 MPa zu. 
Schließlich entstehen am inneren Rand der Prozesszone Druckeigenspannungen in Höhe von 
etwa -350 MPa. In der Mitte des Laserspots betragen die Eigenspannungen ca. -210 MPa. Ein 
Vergleich zwischen der in-situ bestimmten Eigenspannung und der unter der Anwendung des 
konventionalen sin²ψ-Verfahrens ex-situ im röntgenographischen Labor, ermittelten Eigenspan-
nung zeigt eine gute Übereinstimmung beider Werte (vgl. Abb. 4.14 c). Gleichwohl lässt sich 
anhand der Verteilung der Spannung in der Martensitphase eine Streubreite von ca. ± 75 MPa 
erkennen. Da ab einer Prozesszeit von etwa 60 s mit einer Zählzeit von 10 s prozessintegriert 
gemessen wurde, lässt sich die Datenstreuung dieser Zeitperiode aufgrund der besseren Zählsta-
tistik auf ca. ± 25 MPa verringern.  
Zeitliche Dehnungs- und Spannungsentwicklung außerhalb der Prozesszone 
Die Ergebnisse für die beiden lokalen Messstellen außerhalb der Prozesszone sind graphisch 
für die tangentiale Richtung in Abb. 4.15 und für die radiale Richtung in Abb. 4.16 dargestellt. 
Auf der Ordinate sind jeweils die thermischen (a) und die elastischen Dehnungen (b) sowie der 
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deviatorische Anteil der Spannung (c) aufgetragen. Auf der Abszisse ist die Prozesszeit darge-
stellt. Weiterhin sind in Abb. 4.15 c und Abb. 4.16 c die ex-situ, unter Verwendung konventionell 
erzeugter Röntgenstrahlung, bestimmten Eigenspannungen wiedergegeben. Abb. 4.17 vergleicht 
die beiden oberflächenparallelen Spannungskomponenten σtan. und σrad.. 
Abb. 4.15 b bis c und Abb. 4.16 b bis c ist deutlich zu entnehmen, dass im Gegensatz zur Pro-
zesszone die zeitliche Dehnungs- bzw. Spannungsentwicklung nur durch einen einmaligen Vor-




Abb. 4.15: Zeitliche Entwicklung der thermischen Dehnung (a), der elastischen Dehnung (b) und der 
tangentialen Spannungskomponente sowie die unter Einsatz konventioneller Röntgenstrahlung ex-situ 
bestimmte Eigenspannung (c) für die beiden Messpositionen außerhalb der Prozesszone während des La-
serstandhärtens des Stahls 42CrMo4 mit TA, max = 1150 °C, vErw./Abkühl = 1000 K/s unter Einsatz der Homo-
genisierungsoptik (Laserspotgröße 8 × 8 mm²) 
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Übereinstimmend mit Abb. 4.14 bauen sich während der Erwärmungsphase, unabhängig von 
Messposition und/oder -richtung, inhomogene Druckspannungen mit zunehmender thermischer 
Dehnung auf. Kurz vor dem Beginn der Abkühlung nehmen sie mit fortschreitender Abnahme 
der thermischen Dehnung ab. Je näher die Messstelle an der Prozesszone liegt, desto früher fängt 
der o. a. Druckspannungsabbau an. an der Prozesszone liegt, desto früher fängt der o. a. Druck-






Abb. 4.16: Zeitliche Entwicklung der thermischen Dehnung (a), der elastischen Dehnung (b) und der 
radialen Spannungskomponente sowie unter Einsatz konventioneller Röntgenstrahlung ex-situ bestimmte 
Eigenspannung (c) für die beiden Messpositionen außerhalb der Prozesszone während des Laserstandhär-
tens des Stahls 42CrMo4 mit TA, max = 1150 °C, vErw./Abkühl. = 1000 K/s unter Einsatz der Homogenisie-
rungsoptik (Laserspotgröße 8 × 8 mm²) 
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Er führt schließlich zur Spannungsumkehr und zur Ausbildung von Zugspannungen. Die Zug-
spannungen verlaufen ab dem Zeitpunkt homogener Oberflächenabkühlung, der in Abb. 4.13 
bestimmt wurde, annähernd konstant und tragen zur Entstehung von Zugeigenspannungen beim 
Abkühlen auf Raumtemperatur bei. Die Änderung des Abstands zum Mittelpunkt der Prozesszo-
ne führt weiterhin zu tendenziell unterschiedlicher Spannungsentwicklung in beiden Messrich-
tungen. Aus Abb. 4.15 c lässt sich für die tangentiale Richtung erkennen, dass ein abnehmender 
Abstand zum Laserspot den Aufbau von betragsmäßig höheren (Druck- bzw. Zug-)Spannungen 
über den gesamten Prozessablauf bewirkt. Radial zum Laserspot ist nach Abb. 4.16.c diese Ten-
denz erst nach der Spannungsumkehr eindeutig zu beobachten. Während der Erwärmung lässt 
sich sogar die gegenläufige Tendenz feststellen, d. h. geringfügig niedrigere Druckspannungen 
mit abnehmendem Abstand zur Prozesszone.  
Die zum Ende des Prozesses anhand des 2-Detektor-Messansatzes bestimmten Eigenspannun-
gen stimmen mit den Ergebnissen der Ex-situ-RSA nach dem sin²ψ-Verfahren überein, wie in 





Abb. 4.17: Zeitliche Verteilung der radialen und tangentialen Spannungskomponenten in einem An-
stand von 4 mm (a) und 5 mm (b) zum Laserspotmittelpunkt beim Laserstandhärten des Stahls 42CrMo4 
mit TA, max = 1150 °C, vErw./Abkühl. = 1000 K/s und unter Einsatz der Homogenisierungsoptik                   
(Laserspotgröße 8 × 8 mm²) 
Die Gegenüberstellung beider oberflächenparalleler Spannungskomponenten je Messposition 
ist in Abb. 4.17 gezeigt. Es ist ersichtlich, dass die martensitische Umwandlung der Prozesszone 
die Spannungen in dem Umgebungsmaterial beeinflusst. Sie führt zu einer geringfügigen Ab-
nahme der Zugspannung in radialer Richtung. Entlang der tangentialen Richtung lässt sich dage-
gen eine Zunahme der Zugspannung erkennen. Dabei fällt diese Änderung betragsmäßig etwas 
geringer aus als in radialer Richtung. Ab einem Prozesszeitpunkt t > 4,2 s ist der Betrag der ab-
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kühlbedingten tangentialen Zugspannungen, die in einem Abstand von 4 mm zum Mittelpunkt 
wirken, um etwa 250 MPa höher als der Wert der lokal wirkenden radialen Spannungskomponen-
te (Abb. 4.17 a). In einem Abstand von 5 mm zur Prozesszone lässt sich ab gleicher Prozesszeit  
(t > 4,2 s) das Gegenteil erkennen (vgl. Abb. 4.17 b). In radialer Richtung entstehen um etwa      
150 MPa höhere Zugspannungen gegenüber dem annähernd spannungsfreien Zustand in tangen-
tialer Richtung. Ab dem Zeitpunkt homogener Schrumpfung der oberflächennahen Schichten      
(t > 4,2 s) zeigen alle Spannungsverteilungen, unabhängig von der Messstelle und -richtung, ei-
nen nahezu linearen Verlauf, dessen Streubreite etwa ± 25 MPa beträgt.  
Zeitliche Evolution der Integralbreite  
Neben dem Spannungszustand wird der Verfestigungszustand durch das Laserstrahlhärten be-
einflusst (vgl. Kap. 2.2.3). Der Verfestigungsgrad hat seinerseits einen maßgeblichen Einfluss auf 
die Eigenspannungsentstehung und wird im Folgenden durch die Integralbreitenentwicklung der 
Interferenzlinien dargestellt.  
In Abb. 4.18 a ist die zeitliche Entwicklung der Integralbreite für den Mittelpunkt sowie für 
den Rand der Prozesszone dargestellt. In der Darstellung sind weiterhin die Zeitbereiche des Auf-
tritts der einzelnen Werkstoffphasen, Ferrit, Austenit und Martensit, gekennzeichnet. Abb. 4.18.b 
zeigt die zeitbezogene Integralbreitenentwicklung für die beiden Messstellen außerhalb der Pro-
zesszone. Da im Umgebungsmaterial keine Phasenumwandlungen stattfinden (vgl. Abb. 4.12.c 
bis f), bezieht sich diese Entwicklung ausschließlich auf die Integralbreite der Ferrit-
Interferenzlinien. Eine grundsätzliche Gegenüberstellung beider Diagramme belegt, dass die In-





Abb. 4.18: Zeitliche Verteilung der Integralbreite für die Prozesszone (a) und für die lokalen Bereiche 
außerhalb der Prozesszone (b) während des Laserstandhärtens des Stahls 42CrMo4 unter TA, max von 1150 
°C, vErw./Abkühl. von 1000 K/s unter Einsatz der Homogenisierungsoptik (Laserspotgröße 8 × 8 mm²) 
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Zunächst zeigen alle vier Verteilungen eine über die Prozesszeit kontinuierlich zunehmende 
Integralbreite der Interferenzlinien der Ferrit-Phase. Diese Zunahme lässt sich solange beobach-
ten, bis die Abkühlung (vgl. Abb. 4.18 b) oder die Austenit-Umwandlung (vgl. Abb. 4.18 a) ein-
treten. Somit korrespondiert diese Erhöhung der Integralbreite mit der in Abb. 4.13 gezeigten 
Tendenz zunehmender thermischer Dehnung bzw. zunehmender Prozesstemperatur in der glei-
chen Zeitperiode. Weiterhin zeigt Abb. 4.18 b deutlich, dass die Abkühlung des nicht umgewan-
delten Umgebungsmaterials (des Ferrits) eine Abnahme der Integralbreite zur Folge hat. In einem 
Abstand von 5 mm zum Laserspotmittelpunkt nimmt die Linienbreite kontinuierlich von ca. 1,7° 
beim Beginn der Abkühlung auf ca. 1° am Ende des Prozesses ab. Dieser Wert entspricht dem 
Integralbreitewert des Ausgangszustandes. Dies bedeutet, dass die Wärmebehandlung keine Än-
derungen des lokalen Verfestigungszustands bewirkt hat. Bei 4 mm Abstand zum Mittelpunkt der 
Prozesszone wird hingegen am Ende des Prozesses eine um ca. 0,5° höhere Integralbreite gegen-
über dem Wert des Ausgangszustands festgestellt.  
Wird schließlich die Abkühlung für die Messstellen innerhalb der Prozesszone verfolgt (vgl. 
Abb. 4.18a), lässt sich zunächst feststellen, dass mit fortschreitender Abkühlung die Linienbreite 
der Austenit-Phase im Gegensatz zu den deutlich abnehmenden Intergralbreiten des Umge-
bungsmaterials gleicher Zeitperiode (vgl. Abb. 4.18b) leicht zunimmt. Die anschließende marten-
sitische Umwandlung bewirkt eine deutliche Erhöhung der Integralbreite von etwa 0,9° der γ-
Phase auf ca. 5,5° der α′-Phase. Unmittelbar danach fällt die Intergralbreite des Martensits inner-
halb von etwa 7 s um insgesamt etwa 0,6° kontinuierlich ab (vgl. Abb. 4.18a). Dieser Abfall kor-
reliert mit dem zum selben Prozesszeitabschnitt aufgetretenen und in Abb. 4.14c gezeigten Ab-
bau der mechanischen Spannung. Ferner lässt sich über den gesamten Prozessablauf für die 
Austenit- bzw. Martensitphase erkennen, dass für die Messstelle im Mittelpunkt des Laserspots 
eine um ca. 0,2° bzw. 0,4° niedrigere Integralbreite als die Linienbreite der Messstelle am Rande 
der Prozesszone charakteristisch ist. Angesichts der erkennbaren Streubreite der Datenwerte, die 
linienbreitenspezifisch bis zu etwa ± 0,3° beträgt, wird bei der nachfolgenden Diskussion dieser 
Unterschied nicht näher betrachtet. 
Temperaturbezogene Entwicklung der Vergleichsspannung 
Da neben den Verzerrungseffekten auch die infolge einer Temperaturerhöhung eintretenden 
Wärmeschwingungen der Gitteratome sowie die elastische Verspannung von Versetzungen vor 
Hindernisse auch zu einer Verbreiterung der Interferenzlinien additiv beitragen (vgl. Kap. 2.1.2.1 
sowie [159]), kann der Grad der elasto-plastischen Deformationen während ablaufender Wärme-
behandlungsprozesse nicht eindeutig allein durch die Entwicklung der Integralbreiten bewertet 
werden. Um im Laufe der Laserwärmebehandlung die Prozesszeitpunkte bzw. -temperaturen 
ermitteln zu können, bei denen plastische Verformungen auftreten, wird die Vergleichsspannung 
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herangezogen. Die Vergleichsspannung für alle In-situ-Härteexperimente wurde nach der Ges-
taltänderungshypothese eines ebenen Spannungszustandes unter der Annahme σ12 = 0 berechnet 
(vgl. z. B. [160]): 
  




11 σσσσσσ +−+= , (4.28) 
  
wobei σd11 bzw. σd22 die deviatorischen Spannungskomponenten in beiden Normalrichtungen 
(Radial- und Tangentialrichtung) sind. Überschreitet die lokal vorliegende Vergleichsspannung 
einen kritischen Spannungswert, die sogenannte Fließgrenze, bewirken gerichtete Versetzungs-
bewegungen eine lokale plastische Verformung. Liegt der Wert der Vergleichsspannung unter-




Abb. 4.19: Temperaturabhängige Verteilung der Rp0.1-Dehngrenze und der Vergleichsspannung im 
Mittelpunkt der Prozesszone (a) sowie in einem Abstand von 3 mm (b), 4 mm (c) und 5 mm (d) zum    
Laserspotmittelpunkt während des Laserstandhärtens des Stahles 42CrMo4 unter v Erw./ Abkühl. = 1000 K/s, 
TA, max. von 1150 °C unter Einsatz der Homogenisierungsoptik (Laserspotgröße 8 × 8 mm²) 
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Das Auftragen der Vergleichsspannungen über die Prozesstemperatur erlaubt einen direkten 
Vergleich mit den lokal vorliegenden temperaturabhängigen phasenspezifischen Fließgrenzen. 
Dadurch können qualitative Ruckschlüsse auf die elasto-plastische Deformation während des 
Laserstrahlhärtens gezogen werden. 
Das Ergebnis der o. a. Bestimmung ist als Funktion der Prozesstemperatur für jede der vier 
betrachteten Messstellen in Abb. 4.19 aufgetragen. Bei der Bestimmung der Vergleichsspannung 
für den Mittelpunkt und für den Rand der Prozesszone wurde nach der Erkenntnis aus Abb. 3.20 
angenommen, dass innerhalb der Prozesszone ein Spannungszustand mit σrad ≈ σtan. vorliegt. Die 
Prozesstemperatur für die Messstellen außerhalb der Prozesszone, bei denen keine Temperatur-
messung durch das Pyrometer erfolgte, wurde anhand des linearen Zusammenhangs zwischen der 
thermischen Dehnung und dem thermischen Ausdehnungskoeffizienten αth berechnet. Dabei 
wurden die röntgenographisch bestimmten zeitlichen Verteilungen der thermischen Dehnung 
sowie die in [99] via Dilatometer ermittelten phasenspezifischen thermischen Ausdehnungskoef-
fizienten des Versuchswerkstoffs verwendet (vgl. z. B. Abb. 4.7 oder Kap. 4.1.4). Ergänzend 
wurde in das Diagramm die temperaturabhängige Rp0,1-Dehngrenze als Fließgrenze der Werk-
stoffphasen Ferrit und Austenit aufgetragen. Diese temperaturabhängigen phasenspezifischen 
Fließgrenzen wurden für den vorliegenden Versuchswerkstoff anhand quasi-statischer Zugversu-
che bei höheren Temperaturen in [161] ermittelt, deren Dehnraten um eine Großenordnung klei-
ner sind als die lokal vorliegende Dehnrate im Mittelpunkt der Prozesszone der betrachteten Pro-
zessvarianten.  
Abb. 4.19a zeigt die charakteristische Spannungshysterese für den Mittelpunkt der Prozesszo-
ne. Nach Prozessstart erhöht sich die Vergleichsspannung mit zunehmender Temperatur. Bei 
einer Temperatur von ca. 350 °C überschreitet sie die lokal vorliegende Fließgrenze des Ferrits 
um etwa 100 MPa. Mit weiterer Temperaturerhöhung nimmt die Vergleichsspannung annähernd 
den Wert der Fließgrenze ein und nimmt kontinuierlich ab. Während der Abkühlung der austeni-
tisierten Prozesszone tangiert die Vergleichsspannung die Fließgrenzenverteilung so lange, bis 
die Martensitumwandlung stattfindet. Da plastische Deformationen des martensitisch umgewan-
delten Versuchswerkstoffs nach [161] erst oberhalb von 1460 MPa entstehen würden, findet bis 
zur Abkühlung auf Raumtemperatur keine Überschreitung der Fließgrenze statt. Die o. a. Fest-
stellungen gelten für den Rand der Prozesszone ebenso (vgl. Abb. 4.19b). Die Vergleichsspan-
nung überschreitet die Fließgrenze des Ferrits bei etwa 350 °C. Die Verteilung der Vergleichs-
spannung nach der martensitischen Umwandlung bleibt unterhalb der temperaturabhängigen 
Fließgrenze des Martensits. Abb. 4.19.b zeigt allerdings keinen Vergleichsspannungsverlauf in 
der Austenitphase, da infolge der fehlenden thermischen Dehnung für diese Phase die entspre-
chende Prozesstemperatur nicht berechnet werden konnte. Außerhalb der Prozesszone, in einem 
Abstand von 4 mm zum Laserspotmittelpunkt, wird die Fließgrenze der Ferritphase bei etwa 400 
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°C während der Erwärmung überschritten. Während der Abkühlung bleibt die Vergleichsspan-
nung kleiner als die vorliegende lokale Warmfließgrenze (vgl. Abb. 4.19c). In einem Abstand 
von 5 mm zum Mittelpunkt der Prozesszone überschreitet die Vergleichspannung die Fließgrenze 
des Ferrits weder beim Erwärmen noch beim Abkühlen (vgl. Abb. 4.19d). 
4.3.2 Variation der Bearbeitungsoptik (In-situ-Versuchsvariante B) 
Um den in Kap. 3.4.3 festgestellten Einfluss der Bearbeitungsoptik auf das Prozessergebnis 
eindeutiger diskutieren zu können, wird im Folgenden die zeitliche Entwicklung der Rand-
schichteigenschaften des Versuchswerkstoffs am Beispiel der In-situ-Versuchsreihe B gezeigt. 
Dabei werden die Ergebnisse zweier Laserhärteexperimente, die unter der Verwendung der Spot-
Optik (Laserfokus ca. Ø 3 mm) und der Homogenisierungsoptik (Laserfokus ca. 8 × 8 mm²) rea-
lisiert wurden, verglichen. Die beiden Experimente wurden mit den gleichen Laserprozesspara-
metern, einer maximalen Prozesstemperatur von 1150 °C und einer Erwärmungs- und Abkühlrate 
von 1000 K/s, durchgeführt. Beugungsdaten wurden stets für den Mittelpunkt der Prozesszone 
aufgezeichnet. Dabei handelt es sich im Fall des Laserstandhärtens unter Einsatz der Homogeni-
sierungsoptik um die selben Ergebnisse, die im letzten Abschnitt für den Mittelpunkt der Pro-
zesszone gezeigt wurden. 
Temperatur-Zeit-Verlauf 
In Abb. 4.20a sind die vom Pyrometer registrierten Temperatur-Zeit-Verläufe gegenüberge-
stellt. In der gleiche Darstellung ist die zeitliche Temperaturvorgabe (durchgezogene Kurve) er-
gänzend aufgeführt. Abb. 4.20b gibt die Änderung der IST-Temperatur pro Zeiteinheit (Rate) als 
Funktion der Prozesszeit wieder. Diese zeitliche Verteilung entspricht der Verteilung der Erwär-
mungs- und Abkühlraten.  
Abb. 4.20a zeigt für das Härten der definierten Probengeometrie mit einer Spotgröße von       
8 × 8 mm², dass für den Abkühlverlauf unterhalb 380 °C die SOLL- und die IST-Temperatur-
verteilung voneinander abweichen. Währenddessen zeigt die Gegenüberstellung der Temperatur-
größen des unter dem Einsatz der Spot-Optik realisierten Härteexperiments eine sehr gute Über-
einstimmung mit der Sollrate. Der Einfluss der Laserspotgröße auf die zeitliche Temperaturver-
teilung wird ebenfalls aus Abb. 4.20b erkennbar. Bei einer Prozesszeit t > 2,5 s tritt bei der mit 
der Homogenisierungsoptik belichteten Versuchsprobe eine kontinuierliche Abnahme der Ab-
kühlrate von ca. 1000 K/s auf ca. 100 K/s auf. Der unter Einsatz der Spot-Optik durchgeführte 
Laserhärteprozess weist dagegen über den gesamten Versuchsablauf hinweg eine Abkühlrate von 
etwa 1000 K/s auf, die der vorgegebenen Abkühlgeschwindigkeit entspricht.  
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Abb. 4.20: Temperatur-Zeit-Kurven (a) und Dehnraten (b) für den Mittelpunkt des Laserspots während 
des Laserrandschichthärtens unter TA, max. von 1150 °C, vErw./Abkühl. von 1000 K/s unter Einsatz der Homo-
genisierungsoptik (Spotgröße 8 × 8 mm²) und der Spot-Optik (Spotgröße Ø 3 mm) 
Phasenumwandlung während des Härteprozesses  
Die zeitliche Abfolge der registrierten Interferenzlinienpaare wird analog zum Kapitel 4.3.1 
zur Beschreibung des zeitlichen und temperaturabhängigen Phasenumwandlungsgeschehnisses 
herangezogen. Dem in Abb. 4.12a gezeigten 2D-Konturplot wird in Abb. 4.21 die zeitliche Ab-
folge der Interferenzlinien für das Laserexperiment mit der Spot-Optik gegenübergestellt. Wei-
terhin ist in beiden Teilbildern die Temperaturverteilung hinzugefügt. Die Interferenzlinien unter-
schiedlicher Phasen sind kenntlich gemacht und die Phasenbereiche beschriftet.  
 
 
Abb. 4.21: Zeitliche Abfolge der durch Detektor 1 und Detektor 2 aufgenommenen Interferenzlinien in 
der Mitte der Prozesszone während des Laserstandhärtens unter TA, max. von 1150 °C, vErw./Abkühl. von     
1000 K/s unter Einsatz der Homogenisierungsoptik (a) und der Spot-Optik (b) 
Die Gegenüberstellung beider 2D-Konturplots zeigt, dass die Laserspotgröße keinen erkenn-
baren Einfluss auf die Abfolge der Phasenumwandlung hat. Für beide Varianten wandelt sich 
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beim Erwärmen die Ferritphase in die Austenitphase, die schließlich beim Abkühlen in Martensit 
transformiert wird. Die Statistik der durch die Detektoren gezählten Photonen hat sich mit ab-
nehmender Größe des Laserspots allerdings geringfügig verschlechtert. Dies lässt sich anhand der 
dargestellten Intensitäten der Interferenzlinien nach der Untergrundkorrektur (der Netto-
Intensitäten) erkennen. Die schlechtere Zählstatistik hat allerdings keinen direkten Bezug auf die 
Größe des Laserfokus. Da der Querschnitt des Primärstrahls um etwa 45 % wegen des schmäle-
ren Laserspots verkleinert wurde, nimmt als Konsequenz davon die Ortsauflösung zu und 
schließlich die Anzahl der registrierten gebeugten Photonen ab. Der schlechteren Zählstatistik 
zufolge wird beim Abkühlen eine geringere Anzahl auswertbarer Interferenzlinien der Austenit-
Phase registriert. Demzufolge lässt sich während der Martensit-Umwandlung keine Zweiphasig-
keit beobachten, die für den Fall des Standhärtens mit der Homogenisierungsoptik in Abb. 4.21a 
zu sehen ist bzw. in Kap. 4.3.1 erläutert wurde.  
Zeitliche Entwicklung der Dehnungs- und Spannungskenngrößen 
Abb. 4.22 stellt die zeitliche Verteilung der thermischen (a) und elastischen (c) Dehnungen 
sowie der mechanischen Spannungen (d) für den Mittelpunkt der Prozesszonen beider Laserhär-
tevarianten im Vergleich dar. Aus dem zeitlichen Verlauf der thermischen Dehnung wurde ana-
log zum Kap. 4.3.1 die Prozesstemperatur unterhalb 180 °C berechnet und zusammen mit der 
pyrometrisch aufgezeichneten Temperatur in Abb. 4.22b als Funktion der Zeit aufgetragen.  
Nach Abb. 4.22a lässt sich bis zum Zeitpunkt der martensitischen Umwandlung eine ver-
gleichbare Verteilung der thermischen Dehnung beider betrachteten Härteprozesse erkennen. Mit 
dem Start des Lasers und zunehmender Temperatur nimmt die thermische Dehnung kontinuier-
lich zu. Eine Abnahme der Prozesstemperatur führt erwartungsgemäß zur Abnahme der thermi-
schen Dehnung, und respektive zur Materialkontraktion in der Martensitphase. Dabei erfolgt sie 
im Fall des Laserhärtens unter Einsatz der kleineren Spot-Optik deutlich schneller als beim Här-
ten mit der Homogenisierungsoptik. Dies lässt sich noch deutlicher erkennen, wenn die beiden 
berechneten Temperaturenverteilungen aus Abb. 4.22b miteinander verglichen werden. Je kleiner 
die Laserspotgröße ist, desto schneller kühlt der entsprechende lokale Bereich in der Mitte der 
Prozesszone ab. Somit bestätigen die röntgenographisch gewonnenen Ergebnisse die Erkenntnis-
se der durch das Pyrometer erzielten und in Abb. 4.20 dargestellten Ergebnisse.  
Die zeitliche Entwicklung der elastischen Dehnung und der deviatorischen Spannung, die in 
Abb. 4.22 c und d dargestellt ist, bleibt bei einer Abnahme der Laserspotgröße von etwa              
8 × 8 mm² auf ca. Ø 3 mm in den Phasen Ferrit und Austenit weitgehend unverändert. Der we-
sentliche Einfluss der Bearbeitungsoptik lässt sich erst unmittelbar nach der Martensitbildung 
erkennen. Dabei bilden sich beim Härten unter Einsatz der Homogenisierungsoptik phasenspezi-
fische Druckspannungen in Höhe von ca. -350 MPa aus. 
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Abb. 4.22: Zeitliche Entwicklung der thermischen Dehnung (a), der Prozesstemperatur (b), der elasti-
schen Dehnung (c) und der mechanischen Spannung sowie die unter Einsatz konventioneller Röntgen-
strahlung ex-situ bestimmte Eigenspannung (d) während des Laserstandhärtens mit TA, max. = 1150 °C und 
Erwärmungs- und Abkühlraten von 1000 K/s s unter Einsatz der Homogenisierungsoptik                      
(Laserspotgröße 8 × 8 mm²) und der Spot-Optik (Laserspotgröße Ø 3 mm) 
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Die Spannungen in der Martensitphase gleicher Prozesszeit betragen bei der Laserwärmebe-
handlung mit der Spot-Optik nur etwa -170 MPa. Dieser Unterschied bleibt während der weiteren 
Abkühlung über die Zeit nahezu konstant. Schließlich bewirkt der Einsatz der Spot-Optik beim 
Abkühlen auf Raumtemperatur die Ausbildung von Druckeigenspannungen, die etwa -75 MPa 
betragen. Nach dem Härteprozess mit der Homogenisierungsoptik werden Druckeigenspannun-
gen in Höhe von etwa -210 MPa gemessen. Unter Berücksichtigung der statistischen Streubreite 
stimmen diese Ergebnisse mit den Ergebnissen, die nach dem konventionellen sin²ψ-Verfahren 
ex-situ gewonnen wurden, näherungsweise überein (vgl. Abb. 4.22d).  
Zeitliche Entwicklung der Integralbreite 
Die Größe des martensitisch umgewandelten Bereiches hat, wie exemplarisch in Abb. 4.23 für 
das Laserstandhärten mit der Homogenisierungsoptik und der Spot-Optik gezeigt ist, keinen Ein-
fluss auf die zeitliche Entwicklung der Integralbreite im Mittelpunkt der Prozesszone für die Fer-
rit- und Austenitphase. Mit zunehmender Prozesszeit nehmen die Integralbreiten sowohl in der 
Ferrit als auch in der Austenitphase kontinuierlich zu. Dabei lässt sich keine eindeutige Abhän-
gigkeit der Integralbreite von der Laserspotgröße erkennen. Nach der martensitischen Umwand-
lung weisen beide Verteilungen ein Maximum bei ca. 5,2° auf. Während die Integralbreite des 
Prozesses, der mit der Spot-Optik betrieben wird, eine homogene Verteilung bis zum Abkühlen 
auf Raumtemperatur aufweist, nimmt die Linienbreite der mit der Homogenisierungsoptik bear-
beiteten Prozesszone innerhalb der ersten fünf bis zehn Sekunden nach der Umwandlung um 
etwa 0,5° ab. Dieser Unterschied wird bis zum Abkühlen auf Raumtemperatur beibehalten.  
 
Abb. 4.23: Zeitliche Entwicklung der Integralbreite während des Laserstandhärtens mit TA, max. von 
1150 °C, vErw./Abkühl. von 1000 K/s unter Einsatz der Homogenisierungsoptik (Laserspotgröße 8 × 8 mm²) 
und der Spot-Optik (Laserspotgröße Ø 3 mm) 
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Temperaturbezogene Entwicklung der Vergleichsspannung 
Analog zu Abb. 4.19 wurde aus der mechanischen Spannung die Vergleichsspannung für den 
Mittelpunkt der Prozesszone berechnet und zusammen mit der lokal vorliegenden Fließgrenze 
des Versuchswerkstoffs in Abb. 4.24 für die beiden Laserhärteexperimente aufgetragen.  
 
Abb. 4.24: Entwicklung der Vergleichsspannung während des Laserstandhärtens mit TA, max. von     
1150 °C, vErw./Abkühl. von 1000 K/s unter Einsatz der Homogenisierungsoptik (Laserspotgröße 8 × 8 mm²) 
und der Spot-Optik (Laserspotgröße Ø 3 mm) 
Während der Erwärmungsphase oberhalb von 350 °C wird die temperaturabhängige Fließ-
grenze durch die vorliegende Vergleichsspannung beider Prozessvarianten um maxiamal 100 
MPa überschritten (Abb. 4.24a und b). Beim Abkühlen zwischen 600 °C und 300 °C erreicht die 
Vergleichsspannung die Fließgrenze des Austenits. Nach der Martensitumwandlung liegt die 
Vergleichspannung mit Werten von ca. 300 MPa für das Laserexperiment mit der Homogenisie-
rungsoptik (vgl. Abb. 4.24a) bzw. ca. 150 MPa für die Spot-Optik (vgl. Abb. 4.24b) weit unter-
halb der Fließgrenze der Martensitphase. 
4.3.3 Variation der maximalen Prozesstemperatur (In-situ-Versuchsvariante C) 
Anhand der In-situ-Versuchsreihe C (vgl. Tab. 4.4) wurden zwei Randschichtzustände erzeugt 
und zeitaufgelöste Daten zur Phasen- und Spannungsentwicklung während des Standhärtens bei 
variierender maximaler Prozesstemperatur. von 850 °C und von 1150 °C gewonnen. Die beiden 
In-situ-Laserhärteexperimente wurden unter Einsatz der Spot-Bearbeitungsoptik (Spotgröße Ø 3 
mm) und mit Erwärmungs- und Abkühlraten von 1000 K/s durchgeführt. Die im Folgenden dar-
gestellten Ergebnisse bezwecken die Unterstützung der nachfolgenden Diskussion der in Kap. 
3.4.4 vorgestellten Befunde zum Einfluss der maximalen Prozesstemperatur auf die Eigenspan-
nungsentstehung. 
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Temperatur-Zeit-Verlauf 
In Abb. 4.25a werden die durch das Pyrometer aufgenommenen Temperatur-Zeit-Kurven mit 
der Temperatur-Zeit-Vorgabe beider betrachteten Versuchsvarianten verglichen. Abb. 4.25b gibt 





Abb. 4.25: Temperatur-Zeit-Kurven (a) und Ist-Aufheiz- und Abkühlraten (b) für den Mittelpunkt des 
Laserspots während des Laserrandschichthärtens unter vErw./Abkühl. von 1000 K/s, dem Einsatz der Spot-
Optik (Laserspotgröße ca. Ø 3 mm) und einer variierenden maximalen Prozesstemperatur von 850 °C und 
1150 °C 
Die dargestellten Temperatur-Zeit-Verläufe weisen keine nennenswerten Unterschiede zur de-
finierten SOLL-Temperaturverteilung auf. Diese Übereinstimmung wird ebensfalls durch Abb. 
4.25b anhand der berechneten wahren Erwärmungs- und Abkühlgeschwindigkeiten bestätigt. 
Beide Prozessvarianten weisen innerhalb des pyrometrisch erfassten Temperaturbereichs eine 
annähernd konstante Aufheiz- und Abschreckgeschwindigkeit auf, die sich den Sollwert von 
1000 K/s annähert. Die Zunahme der maximalen Prozesstemperatur von 850 °C auf 1150 °C hat 
für die verwendete Probengeometrie und die eingesetzte Bearbeitungsoptik keinen Einfluss auf 
die Aufheiz- und Abschreckraten oberhalb einer Prozesstemperatur von 200 °C.  
Phasenumwandlung während des Härteprozesses  
Exemplarisch für die beiden ausgewählten Prozessvarianten ist die phasenbezogene Prozess-
entwicklung anhand von 2D-Konturplots der in Echtzeit registrierten Diffraktogramme in Abb. 
4.26 zusammengefasst. Je nach Linienlage der Interferenzlinien wurden die entsprechenden 
Werkstoffphasen identifiziert und in der Darstellung kenntlich gemacht. Ergänzend dazu ist die 
gemessene Prozesstemperatur als Funktion der Prozesszeit eingetragen.  
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Abb. 4.26: Zeitliche Abfolge der Interferenzlinien während des Laserrandschichthärtens unter 
vErw./Abkühl. von 1000 K/s, dem Einsatz der Spot-Optik (Laserspotgröße ca. Ø 3 mm) und einer variierenden 
maximalen Prozesstemperatur von 850 °C (a) und 1150 °C (b). Daten für den Mittelpunkt der Prozesszone 
Aus Abb. 4.26 ist ersichtlich, dass die Abnahme der maximalen Prozesstemperatur von      
1150 °C auf 850 °C keinen wesentlichen Einfluss auf das Phasenumwandlungsgeschehen hat. 
Die Abfolge der Phasentransformationen ist gegenüber den Befunden der letzten beiden Ver-
suchsreihen annähernd gleich geblieben. Die ferritische Phase des Ausgangszustands wandelt 
sich bei höheren Prozesstemperaturen in Austenit um. Der Umwandlungsbeginn ist, wie in Kap. 
4.3.1 erwähnt, angesichts des begrenzten Messbereichs des Lineardetektoren nicht registriert 
worden. Die ersten Austenit-Interferenzlinien sind während der Abkühlphase erst unterhalb 500 
°C ersichtlicht. Im Temperaturbereich von ca. 340 °C bis ca. 150 °C, den MS-und MF-
Temperaturen für den Versuchswerkstoff bestimmt via Dilatometrie [99], sind aufgrund der 
Zählstatistik entweder nur Austenit- oder nur Martensit-Interferenzlinien detektiert worden. Dies 
bedeutet, dass bei keiner der beiden Versuchsvarianten eine Zweiphasigkeit anhand dieser expe-
rimentellen Daten bewiesen werden kann. Ferner zeigt der weitere Abgleich mit der Temperatur-
verteilung, dass eine Erhöhung der maximalen Austenitisierungstemperatur keinen signifikanten 
Einfluss auf die MS -Temperatur hat. Die ersten auswertbaren Reflexe der Martensitphase wurden 
für alle Prozessvarianten bei ca. 270 °C registriert. 
Zeitliche Entwicklung der Dehnungs- und Spannungskenngrößen 
Die Ergebnisse der In-situ-Beugungsanalysen sind graphisch in Abb. 4.27a bis d dargestellt. 
Auf der Abszisse sind jeweils die thermischen Dehnungen (a), die gemessene sowie die aus den 
thermischen Dehnungen berechnete Prozesstemperatur (b), die elastischen Dehnungen (c) und die 
mechanischen Spannungen (d) aufgetragen. Auf der Ordinate ist die Prozesszeit dargestellt. Abb. 
4.27d zeigt die Eigenspannungen, die im Endzustand nach dem sin²ψ-Verfahren der RSA unter 
Verwendung konventionell erzeugter Röntgenstrahlung bestimmt wurden. 
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Abb. 4.27: Zeitliche Entwicklung der thermischen Dehnung (a), der Prozesstemperatur (b), der elasti-
schen Dehnung (c) und der mechanischen Spannung sowie die unter Einsatz konventioneller Röntgen-
strahlung ex-situ bestimmte Eigenspannung (d) während des Laserrandschichthärtens unter vErw./Abkühl. von 
1000 K/s, Einsatz der Spot-Optik (Laserspotgröße ca. Ø 3 mm) und einer variierenden maximalen Prozess-
temperatur von 850 °C und 1150 °C 
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Die zeitliche Entwicklung der thermischen Dehnungen beider Prozessvarianten ähnelt dem in 
Kap. 4.3.1 beschriebenen exemplarischen Verlauf der thermischen Dehnungen beim Laserstand-
härten von Stählen. Höhere Prozesstemperaturen führen zu einer lokalen Zunahme der thermi-
schen Ausdehnung und schließlich zur lokalen Materialexpansion der Prozesszone. Während des 
Abkühlvorgangs erfolgt die umgekehrte Materialbeanspruchung. Demzufolge findet eine ther-
misch bedingte lokale Materialkontraktion statt. Für die gewählte Probengeometrie und den ver-
wendeten Laserspot (Spotgröße ca. Ø 3 mm) lässt sich bis ca. 200 °C kein tendenzieller Einfluss 
der maximalen Prozesstemperatur auf die quantitative Entwicklung der thermischen Dehnung 
erkennen. Unterhalb von 200 °C zeigt sich mit Zunahme von TA, max eine geringfügige Abnahme 
der Steigung des zeitlichen Verlaufs der thermischen Dehnung bzw. der Temperatur. Dies bedeu-
tet, dass für die gewählte Probengeometrie und Laserspotgröße die Zunahme der maximalen Pro-
zesstemperatur eine Absenkung der Ist-Abkühlrate unterhalb 200 °C bewirken kann.  
Die in Abb. 4.27c und d dargestellten Ergebnisse zur Dehnungs- bzw. Spannungsentwicklung 
weisen qualitativ vergleichbare Verteilungen zu den bereits in Abb. 4.22 und Abb. 4.14 gezeigten 
zeitlichen Verteilungen der gleichen Prozessgrößen auf. Mit zunehmender thermischer Dehnung 
bilden sich im Ferrit stark inhomogene Druckspannungen aus, die ihr Vorzeichen beim Abkühlen 
des Austenits wechseln und wiederum in den Druckspannungsbereich nach der Martensitbildung 
wirken. Die Prozesstemperatur hat keinen wesentlichen Einfluss auf den quantitativen Verlauf 
der Druckspannungen während der Erwärmungsphase, da bis 850 °C die beiden Prozessvarianten 
der gleichen thermischen Beanspruchungen ausgesetzt sind. Während der Abkühlung der austeni-
tisierten Bereiche sind vergleichbare Zugspannungen in Höhe von ca. 200 °C gemessen worden. 
Die Zunahme der maximalen Austenitisierungstemperatur verschiebt zwar die Verteilung der 
Spannung in der Austenitphase an spätere Zeitpunkte, bewirkt aber keine signifikanten quantita-
tiven Änderungen in ihrer Entwicklung. Unmittelbar nach der Martensitumwandlung wird festge-
stellt, dass eine Absenkung der maximalen Austenitisierungstemperaturen von 1150 °C auf 850 
°C zur Zunahme der Druckspannungen von ca. -200 MPa auf etwa -400 MPa beiträgt. Folglich 
lässt sich der Einfluss der Prozesstemperatur erst nach dem zweiten Vorzeichenwechsel, d. h. 
nach/bei der Martensitbildung, deutlich erkennen. Die fortschreitende Probenabkühlung bewirkt 
für die Prozessvariante, die auf 1150 °C austenitisiert wurde, die charakteristische betragsmäßige 
Abnahme der Druckspannungen bis zum Zeitpunkt der homogenen Abkühlung der oberflächen-
nahen Materialschichten. Ihr Wert fällt von ca. -200 MPa auf ca. -100 MPa und verläuft an-
schließend annähernd konstant. Für eine maximale Kontrolltemperatur in Höhe von 850 °C stellt 
sich nach der Martensitbildung dagegen ein stationärer Zustand, bei welcher die Druckspannun-
gen homogen bis zum Abkühlung auf Raumtemperatur verlaufen und zur Entstehung der Eigen-
spannungen beitragen. Im Mittel betragen die Druckeigenspannungen etwa -290 MPa ± 90 MPa. 
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Somit sind sie vergleichbar mit dem Eigenspannungsbetrag, der im Endzustand im Röntgenlabor 
gemessen wurde. 
Zeitliche Entwicklung der Integralbreite 
In Abb. 4.28 werden die zeitlichen Verteilungen der Integralbreiten beider Prozessvarianten 
miteinander verglichen. Mit zunehmender Prozesslaufzeit nimmt übereinstimmend mit den Er-
gebnissen aus Kap. 4.3.1 und 4.3.2 der Wert der Integralbreite in der Ferrit- und Austenitphase 





Abb. 4.28: Zeitliche Entwicklung der Integralbreite der Röntgeninterferenzlinien während des Laser-
standhärtens unter vErw./ Abkühl. von 1000 K/s, dem Einsatz der Spot-Optik (Laserspotgröße ca. Ø 3 mm) und 
variierenden maximalen Prozesstemperaturen TA, max von 850 °C und 1150 °C  
Eine Erhöhung der maximalen Prozesstemperatur bewirkt keine nennenswerte Änderung der 
Integralbreite in der Ferrit-Phase. In der Austenit- und der Martensit-Phase weist die Prozessvari-
ante, die auf 1150 °C austenitisiert wurde, eine geringfügig niedrigere Integralbreite gegenüber 
der Integralbreite des bei TA, max. von 850 °C durchgeführten Laserexperiments auf. Diese Diffe-
renz beträgt maximal etwa 0,3° und bleibt während der Abkühlung der Martensitphase annähernd 
konstant.  
Temperaturbezogene Entwicklung der Vergleichsspannung 
Abb. 4.29a stellt die Vergleichsspannung als Funktion der Temperatur für den bei 850 °C 
austenitisierten Zustand dar. In Abb. 4.29b ist die Vergleichspannung der mit TA, max. von 1150 °C 
gehärteten Probe wiedergegeben. Außerdem sind in den Abbildungen die temperaturabhängigen 
Fließgrenzen des Versuchswerkstoffs für die Ferrit- und die Austenitphase aufgetragen. 
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Für beide Prozessvarianten lässt sich deutlich erkennen, dass während der Erwärmung die lo-
kal vorliegende Vergleichsspannung die Fließgrenze bei einer Temperatur von ca. 350 °C über-
schreitet. Oberhalb dieser Temperatur verlaufen die Vergleichsspannung und die temperaturbe-
dingte Fließgrenze qualitativ und quantitativ annähernd identisch. Beim Abkühlen aus der Auste-
nitphase stellen sich für beide Prozessmodifikationen Vergleichsspannungswerte ein, die 
annähernd auf oder geringfügig oberhalb der Fließgrenze liegen. Die Vergleichsspannung der 





Abb. 4.29: Temperaturbedingte Entwicklung der Vergleichsspannung während des Laserstandhärtens 
unter vErw./Abkühl. von 1000 K/s, dem Einsatz der Spot-Optik (Laserspotgröße ca. Ø 3 mm) und variierenden 
maximalen Prozesstemperaturen TA, max. von 850 °C (a) und 1150 °C (b). Daten für den Mittelpunkt der 
Prozesszone 
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4.4 Vergleich der Spannungen mit dem Simulationsergebnis 
Der Vergleich zwischen den Ergebnissen der In-situ-Beugungsanalysen und der Prozesssimu-
lation erfolgt für den Mittelpunkt der Prozesszone am Beispiel der In-situ-Versuchsreihe A. Es 
wird die zeitliche Entwicklung der Temperatur-, Dehnungs- und Spannungsprozessgrößen mit-
einander verglichen. Das Experiment ist mit einer maximalen Austenitisierungstemperatur TA, max 
von 1150 °C und Erwärmungs- und Abkühlraten vErw./Abkühl. von 1000 K/s unter Einsatz der Ho-
mogenisierungsoptik und der He-Schutzgasatmosphäre durchgeführt worden. Für die numerische 
Abbildung des Laserhärteprozesses ist eine Wärmequelle mit einer der Strahlintensität der Ho-
mogenisierungsoptik annähernd vergleichbaren Wärmeflussverteilung sowie der gleiche Tempe-
ratur-Zeit-Vorgabe verwendet. Nach [162] ist zudem der Wärmeübertragungskoeffizient für He-
Gas für das definierte Probenmodell berechnet und in das Simulationsmodell einbezogen worden.  
Abb. 4.30.a stellt die experimentell bestimmten thermischen Dehnungen mit den anhand der 
Prozesssimulation berechneten thermischen Dehnungen prozesszeitbezogen im Vergleich dar. 
Auffallend ist, dass beide Verteilungen qualitativ und quantitativ sehr gut übereinstimmen. Die 
zeitliche Entwicklung der Prozesstemperatur des Experiments und der Simulation, die in Abb. 
4.30b gezeigt sind, bestätigen die Erkenntnis, dass die Randschichten einer ähnlichen thermi-
schen Beanspruchung sowohl im Experiment als auch bei der Prozesssimulation ausgesetzt sind. 
Das ist ein Beleg dafür, dass die Wärmequelle durch die Simulation in guter Nährung abgebildet 
wurde.  
Die zeitabhängige Entwicklung der elastischen Dehnung und der mechanischen Spannung 
sind in Abb. 4.30c und d wiedergegeben. Die simulierten Verteilungen zeigen über den gesamten 
Prozesszeitverlauf bis zur berechneten Temperatur MF eine gute qualitative Übereinstimmung mit 
den experimentellen Befunden. Nach abgeschlossener martensitischer Umwandlung nimmt die 
berechnete Spannung kontinuierlich betragsmäßig zu, während die anhand des 2-Detektor-
Messansatzes ermittelte Spannung zunächst geringfügig abnimmt und anschließend homogen bis 
zum Ende des Prozesses verläuft. Quantitativ lässt sich sowohl in der Ferrit- als auch in der 
Austenitphase eine gute Vergleichbarkeit feststellen. Lediglich im Bereich der maximalen Druck-
spannungen (bei etwa 1 s) sowie bei dem ausgeprägten Zugspannungsmaximum in der Auste-
nitphase bei einer Prozesszeit von etwa 2,5 s sind größere Abweichungen der berechneten Ver-
läufe gegenüber den röntgenographischen Messwerten zu erkennen. Ein weiterer nennenswerter 
Unterschied zeigt sich zum Prozessbeginn (bei etwa 0,3 s), bei dem die simulierten Spannungen 
unterschätzt werden. Für die Ferrit- und Austenitphase liegen die restlichen Abweichungen bei-
der Verläufe im Streubereich der In-situ-Messung, die für die Ferritphase des Versuchswerkstoffs 
bei der vorhandenen Zählstatistik etwa ± 25 MPa beträgt (vgl. Abb. 4.17).  
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Abb. 4.30: Gegenüberstellung der simulierten und der experimentell aufgenommenen Verteilungen zur 
zeitabhängigen Entwicklung der thermischen Dehnung (a), der Prozesstemperatur (b), der elastischen 
Dehnung (c) und der deviatorischen Spannung (d) während des Laserstandhärtens mit TA, max von 1150 °C, 
vErw./Abkül. von 1000 K/s und einer Laserspotgröße von 8 × 8 mm²  
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Unmittelbar nach der martensitischen Umwandlung (vlg. die Temperatur MF in Abb. 4.31) bil-
den sich laut Simulation Spannungswerte, die bei ca. -450 MPa liegen. Das Experiment zeigt zum 
selben Zeitpunkt eine Spannung von etwa -350 MPa. Mit fortschreitender Abkühlung laufen die 
beiden Spannungsverteilungen auseinander. Die Simulation zeigt eine kontinuierliche Zunahme 
der Druckspannungen ausgehend von etwa -450 MPa bis auf etwa -600 MPa. Die experimentell 
ermittelte deviatorische Spannung nimmt von -350 MPa bis auf ca. -250 MPa ab und trägt zur 
Ausbildung von Druckeigenspannungen in gleicher Höhe bei. Die simulierte Eigenspannung 




Die in Kapitel 3.4 und Kapitel 4 dargestellten Ergebnisse werden im Folgenden diskutiert. 
Dabei wird eine Aufteilung in materialwissenschaftliche und methodische Diskussionsaspekte 
vorgenommen. Zunächst wird auf die Ergebnisse des hier vorgeschlagenen Mess- und Auswerte-
verfahrens sowie auf dessen Eignung und Anwendungsgrenzen eingegangen. Materialkundliche 
Erkenntnisse zum Prozessverständnis in Bezug auf die Eigenspannungsausbildung werden im 
Anschluss aus den Ergebnissen der In-situ- und Ex-situ-Untersuchungen dieser Arbeit abgeleitet 
und erläutert. Abschließend wird die prinzipielle Eignung der bereitgestellten In-situ-
Beugungsmethode als Werkzeug zur Validierung der Prozesssimulation diskutiert.  
5.1 Bewertung der Mess- und Auswertestrategie 
Hinsichtlich des Bedarfs an einer aussagekräftigeren Methodik zur Durchführung prozessin-
tegrierter röntgenographischer Spannungsanalysen erscheint es zweckmäßig, den Mehrwert der 
hier vorgeschlagenen Mess- und Auswertestrategie zu diskutieren, indem eine Gegenüberstellung 
mit den aus der Literatur bekannten In-situ-Messkonzepten erfolgt.  
In Kap. 4.1 wurde eine Mess- und Auswertestrategie zur Realisierung schneller zeitaufgelöster 
In-situ-Spannungsanalysen vorgeschlagen. Es wurde gezeigt, dass anhand von zwei symmetrisch 
zum Primärstrahl im Rückstrahlbereich angeordneten Liniendetektoren zwei Interferenzlinien aus 
dem selben {hkl}-Beugungskegel zeitgleich registriert werden können. Unter einer festen Pro-
benvorkippung, die in zwei unterschiedlichen Distanzwinkeln ψ1 und ψ2 resultiert, ist es somit 
möglich, den Netzebenenabstand D{hkl} bzw. den doppelten Beugungswinkel 2θ{hkl} für zwei un-
terschiedliche Orientierungen des Streuvektors N , nämlich ψ1,φ und ψ2,φ, in Echtzeit zu ermit-
teln (vgl. Abb. 4.2).  
Der Großteil der bislang bekannten In-situ-Messkonzepte kann dagegen Interferenzlinien aus 
gleicher {hkl}-Neztebenenschar nur unter einem Distanzwinkel ψ in Echtzeit registrieren. Dies 
erfolgt beispielsweise durch einen im Vorderstrahlbereich positionierten energiesensitiven Detek-
tor (vgl. Gruppe 3 bzw. Gruppe 4 aus Tab. 2.1 bzw. [58, 78]). Weitere Methodenkonzepte sind 
unter Einsatz von, in der Regel im Vorderstrahlbereich in Transmissions- bzw. Reflexionsmess-
geometrie positionierten, Flächendetektoren dazu fähig, komplette Debye-Scherrer-Ringe      
(vgl. Gruppe 2 in Tab. 2.1, wie z. B. [63, 77]) bzw. nur Teile davon (vgl. Gruppe 1 in Tab. 2.1 
bzw. [71 bis 76]) in Echtzeit zu detektieren. Im ersten Fall können aus einem vollständigen De-
bye-Scherrer-Ring unter geringerem Aufwand zwei Interferenzlinien mit zwei unterschiedlichen 
Orientierungen des Streuvektors, ψ1 und ψ2, für eine und denselbe Azimutrichtung φ definiert 
werden. Die in [71 bis 76] vorgeschlagenen Methoden erfassen dagegen Beugungsdaten aus einer     
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{hkl}-Netzebenenschar stets unter unterschiedlichen Distanz- und Azimutrichtungen, z. B. ψ1,φ1 
bzw. ψ2,φ2, da nur ein Teil vom Debye-Scherrer-Ring aufgenommen werden kann. Die Quantifi-
zierung der durch die beiden Messrichtungen definierten Streuvektorebene erfolgt über komplexe 
trigonometrische Beziehungen im Kugelraum. Die Messrichtung auf der Probenoberfläche lässt 
sich daher aufwendig definieren. Aus diesem Grund werden für die zeitaufgelöste Spannungser-
mittlung Beugungsdaten nur mit einer Orientierung des Streuvektors, z. B. ψ1,φ1 verwendet. 
Nachteilig dabei ist, dass zur Ermittlung der absoluten Gitterdehnung ε{hkl} der exakte Netzebe-
nenabstand des unverspannten Kristallgitters D0{hkl}des zu behandelnden Werkstoffs benötigt 
wird (vgl. Gl. (2.5)).  
Im Gegensatz dazu lässt sich bei der hier vorgeschlagenen Messstrategie eine 2θ-sin²ψ-
Verteilung aus den erfassten mittleren Linienlagen ϕψθ ,12  und ϕψθ ,22 beider Interferenzlinien 
erstellen (vgl. Abb. 4.4). Der Aufwand dafür bemisst sich hauptsächlich anhand der Zeit, die 
notwendig ist, um die Sensitivflächen der beiden Detektoren in einer Ebene mit der optischen 
Achse des Primärstrahls zu justieren. Dadurch kann eine eindeutige Messrichtung auf der Pro-
benoberfläche definiert werden. Anhand der zeitlichen Entwicklung dieser 2θ-sin²ψ-Verteilung 
werden unter Einsatz des formulierten Auswerteverfahrens die richtungsunabhängigen (thermi-
schen, chemischen und unwandlungsbedingten) Gitterdehnungen von den richtungsabhängigen 
(elastischen) Gitterdehnungen separiert (vgl. Kap. 4.1.3). Die zur Separierung beider Dehnungs-
anteile benötigte dehnungsfreie Richtung sin²ψ* wird allein mit Hilfe der aufgenommenen Beu-
gungsdaten und der REK berechnet. Aus der Linienlageverschiebung der Interferenzlinien wird 
die deviatorische Spannung ermittelt, ohne dafür den exakten Netzebenenabstand D0{hkl} zu benö-
tigen, sofern die Annahme σi3 = 0 erfüllt ist. 
Da in der Literatur unter der Verwendung der bislang bekannten In-situ-Messkonzepte keine 
2θ-sin²ψ-Verteilung aufgestellt werden kann, ist allein die Kenntnis von D0 nicht hinreichend, um 
die thermischen und elastischen Dehnungsanteile röntgenographisch voneinander zu trennen. Es 
wird die vorliegende Prozesstemperatur benötigt, um die thermische Dehnung über (meistens aus 
der Literatur) bekannte thermische Ausdehnungskoeffizienten zu berechnen. Schließlich wird 
vom absoluten Gitterdehnungsanteil ε{hkl} der thermische Dehnungsanteil subtrahiert und die  
elastische Dehnung berechnet. Anhand der so ermittelten elastischen Dehnung wird folglich die 
mechanische Spannung über das Hooke’sche Gesetz bestimmt. Eine solche Mess- und Auswerte-
vorgehensweise wird zum Beispiel in [78] unter der Annahme vorgenommen, dass der D0{hkl}-
Wert exakt bekannt ist. Eine zeitliche Sequenz von 2θ-sin²ψ-Verteilungen kann theoretisch durch 
die Methoden der Gruppe 2 (vgl. [63, 77]) realisiert werden. Damit kann die thermische Dehnung 
durch die „vertikale“ Verschiebung der Ausgleichsgeraden ohne die Kenntnis der Prozesstempe-
ratur berechnet werden. Da diese Methoden in der Regel Beugungsintensitäten im Transmissions-
strahlmodus registrieren, kann die Annahme σ33 = 0 nicht getroffen werden. Aus der Verschie-
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bung der Interferenzlinien der 2θ-sin²ψ-Verteilung kann folglich nur die zeitliche Entwicklung 
der Spannungsdifferenzen σ11 - σ33  bzw. σ22 - σ33 in Echtzeit ermittelt werden (vgl. Kap. 2.1.2.2). 
Für die Berechnung einer der beiden oberflächenparallelen Spannungskomponenten σ11 bzw. σ22 
wird wiederum D0{hkl} bzw. ε33 benötigt.  
Aus dieser Gegenüberstellung lassen sich folgende Vorteile des vorgeschlagenen In-situ-
Mess- und Auswerteverfahrens im Vergleich zu den bislang bekannten Messkonzepten ableiten: 
• Für die Trennung der thermischen von den elastischen Dehnungen ist die Kenntnis der Pro-
zesstemperatur nicht notwendig. Die Separierung der absoluten Gitterdehnung ε{hkl} in ther-
mische Dehnung εth. und elastische Dehnung εel. erfolgt anhand experimentell aufgenomme-
ner Beugungsdaten unter Einsatz der sogenannten dehnungsfreien Richtung sin²ψ*. Für deren 
Bestimmung sind in Kap. 4.1.1 und 4.1.3 grundlegende Annahmen getroffen worden. Die 
Gültigkeit der getroffenen Annahmen wird in den nächsten Abschnitten kritisch beurteilt. 
• Für die Spannungsbestimmung ist die Erfassung von Absolutlinienlagen sowie die Kenntnis 
des D0{hkl}-Wertes ist nicht notwendig. Die thermischen Dehnungen und die mechanischen 
Spannungen werden aus der relativen „vertikalen“ Verschiebung der 2θ-sin²ψ-Verteilung und 
ihrer Steigungsänderung bestimmt. Die 2θ-sin²ψ-Verteilung wird allerdings anhand von le-
diglich zwei Messpunkten erstellt, was zu statistisch bedingten Abweichungen vom korrekten 
Dehnungs- bzw. Spannungszustand führen kann. Eine kritische Diskussion zur Eignung die-
ser Auswertung wird anhand ihrer Vergleichbarkeit mit den Ergebnissen etablierter 
Messverfahren in den folgenden Abschnitten gemacht. 
• Die Beugungsanalysen erfolgen im für die röntgenographischen Spannungsanalysen „güns-
tigen“ Rückstrahlbereich. Dank der eingesetzten Detektortechnik lassen sich unter Einsatz 
des In-situ-Messaufbaus sehr schnelle Beugungsexperimente mit einer zeitlichen Auflösung 
von bis zu 900 Hz durchführen. Die apparativen Komponenten, u. a. Detektoren und Primär-
strahl, sind so angeordnet, dass die Messrichtung leicht definierbar ist. Dies ist durch die spe-
zielle Konstruktion der Prozesskammer gewährleistet, die ein fester Bestandteil der Experi-
mentierplattform ist. Sie stellt im Weiteren den Laserstrahlenschutz des Experiments sicher. 
Der experimentelle Aufbau ist zugleich äußerst mobil und lässt sich an verschiedenen Syn-
chrotron-Beamlines transportieren und leicht aufbauen.  
Gültigkeit der getroffenen Annahmen 
Für die oberflächennahen Randschichten der zu behandelnden Proben wird ein zweiachsiger 
oberflächenparalleler Spannungszustand mit σ33 = 0 angenommen. Diese Voraussetzung ist an 
jeder freiliegenden Probenoberfläche aus Gleichgewichtsgründen streng erfüllt. Allerdings kann 
sich infolge der lokalen Mikrostruktur innerhalb des vom Röntgenstrahl erfassten Probenvolu-
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mens eine oberflächennormale Spannungskomponente σ33 verhältnismäßig schnell aufbauen (vgl. 
z. B. [163]). In diesem Fall müsste die Spannungskomponente σ33 anteilig bei der Anwendung der 
sin²ψ-Methode berücksichtigt werden und anhand der Geradesteigung wird die Spannungsdiffe-
renz σφ - σ33  bestimmt. In dem vorliegenden Fall des sehr feinkörnigen Vergütungsgefüges ist 
davon auszugehen, dass sich die Komponente σ33 innerhalb der Eindringtiefe der Röntgenstrah-
lung nicht hinreichen schnell aufbaut und der σ33-Anteil wird im Fall der lasergehärteten Probe 
als vernachlässigt angesehen. Somit kann die o. a. Annahme (σ33 = 0) für den verwendeten Ver-
suchswerkstoff in guter Näherung als gültig betrachtet werden.  
Ergänzend dazu ist ein linearer Verlauf der 2θ-Linienlagen über sin²ψ vorausgesetzt, um die in 
Echtzeit aufgenommene 2θ-sin²ψ-Verteilung durch eine Gerade beschreiben zu können. Die in 
Abb. 3.16 dargestellten Ergebnisse zeigen einen annähernd linearen Verlauf der Linienlagen über 
den definierten sin²ψ-Bereich. Dies gilt sowohl für die martensitische Prozesszone (vgl. Abb. 
3.16 a) als auch für das ferritische Umgebungsmaterial (vgl. Abb. 3.16 b). Als Ursachen für die 
geringfügigen Abweichungen vom streng linearen Verlauf können statistische Unsicherheiten bei 
den durch den Detektor gezählten Impulsen und/oder lokale Gefügeinhomogenitäten genannt 
werden. Dementsprechend ist festzuhalten, dass in den lasergehärteten Randschichten des Ver-
suchswerkstoffs, keine tendenziellen (systematischen) Nichtlinearitäten in der 2θ-sin²ψ-
Verteilung vorkommen. Diese Erkenntnis bezieht sich allerdings auf den Endzustand, den Zu-
stand nach dem Härten. Die Frage, inwieweit die Verteilung der 2θ-Linienlagen über sin²ψ auch 
während der Wärmebehandlung annähernd linear bleibt, lässt sich anhand der experimentellen 
Befunde dieser Arbeit nicht beantworten. Als Argument zur Gültigkeit der getroffenen Annahme 
können jedoch die Ergebnisse von [80] einbezogen werden. Während der Erwärmung und Ab-
schreckung des Stahls 100Cr6 wurden 2θ-sin²ψ-Verteilungen anhand von vier Interferenzlinien 
(4 Messpunkten) in Echtzeit aufgenommen. Dafür wurden vier verschiedene Proben, die unter 
vier unterschiedlichen Orientierungen des Streuvektors gekippt waren, nacheinander wärmebe-
handelt. Unter Berücksichtigung der Zähl- und Gefügestatistik sind dabei keine systematischen 
Nichtlinearitäten im 2θ-sin²ψ-Zusammenhang festgestellt worden. Folglich kann zurückgeschlos-
sen werden, dass diese Feststellung auch während des ähnlich ablaufenden Temperaturzyklus des 
Laserrandschichthärtens als gültig für den Werkstoff 42CrMo4 bezeichnet werden kann. 
Weiterhin wurde bei der Berechnung der dehnungsfreien Richtung sin²ψ* und der mechani-
schen Spannungen angenommen, dass die röntgenographischen Elastizitätskonstanten (REK) s1 
und ½s2 die gleiche Temperaturabhängigkeit wie die makroskopischen Elastizitätskonstanten 
aufweisen (vgl. Kap. 4.2.3). Die nach dem Eshelby-Kröner-Modell berechneten und in [43] auf-
gelisteten REK für die Raumtemperatur wurden für die vorliegende Arbeit mit einem phasenspe-
zifischen Temperatureinflussfaktor f(T) multipliziert. Dieser Faktor wurde aus der Temperatur-
abhängigkeit bekannter makroskopischer Elastizitätskennwerten, die in [157] angegeben sind, 
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abgeleitetet. Somit wurden die temperaturabhängigen REK ermittelt (berechnet) und in die Aus-






Abb. 5.1: Temperaturabhängige Entwick-
lung der berechneten REK für die {422}-
Netzebene des Ferrits sowie der mittels Syn-
chrotron-Röntgenstrahlung experimentell in 
[164] bestimmten REK für die {211}-
Netzebene des α-Eisens für den vergüteten 
Stahl S690QL 
 
Zur Einschätzung der Gültigkeit dieses Auswerteschritts ist in Abb. 5.1 ein Vergleich zwi-
schen den hier verwendeten (berechneten) temperaturabhängigen Diffraktionskonstanten für die 
{422}-Netzebene des Ferrits und den in [164] experimentell am Synchrotron gemessenen elasti-
schen Konstanten der {211}-Netzebene des Ferrits exemplarisch dargestellt. Angesichts der glei-
chen Orientierung der {211}- und {422}-Netzebenenscharen im Kristallgitter sind die REK bei-
der Netzebenen vergleichbar. Die Abb. 5.1 zeigt deutlich, dass beide temperaturabhängigen Ver-
teilungen des Elastizitätsmoduls qualitativ und quantitativ in guter Übereinstimmung sind. Die 
Querkontraktionszahl ν der {422}-Netzebene für Raumtemperatur ist um ca. 20 % höher berech-
net als der experimentell ermittelte Wert für die {211}-Netzebene. Solche Abweichungen lassen 
sich grundsätzlich durch die bei den Berechnungen getroffenen, häufig sehr idealisierten modell-
haften Annahmen über die Mikrostruktur und über die Isotropie des Materials, aber auch durch 
lokale Gefügeinhomogenitäten beim Experiment erklären. Trotz dieser qualitativen und quantita-
tiven Unterschiede lässt sich für die berechneten und gemessenen Kenngrößen tendenziell eine 





Abb. 5.2: Spannungsabweichung in Abhän-
gigkeit von der Abweichung der Querkontrak-
tionszahl. Schätzung anhand der Daten für die 
makroskopischen Elastizitätskonstanten, die in 
[157] angegeben sind.  
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Der systematische Spannungsfehler Δσ, der sich durch Unsicherheiten/Annahmen der be-
stimmten/berechneten ν{hkl} ergeben kann, ist für zwei Prozesstemperaturen (200 °C und 500 °C) 
und zwei Werkstoffphasen (Ferrit und Austenit) in der vorliegenden Arbeit geschätzt und in Abb. 
5.2 als Funktion der Abweichung der Querkontraktionszahl Δν{hkl} dargestellt. Es ist ersichtlich, 
dass eine exemplarische Abweichung von ν{hkl}, unabhängig von der Werkstoffphase und der 
Prozesstemperatur, aus einer betragsmäßig geringeren Abweichung in der Spannung resultiert. So 
bewirkt ein Fehler von ν{hkl} in Höhe von 20 % eine Änderung der Spannung von nur etwa 5 %. 
Diese Spannungsabweichung ist kleiner als die des statistischen Fehlers des Validierungsexperi-
ments aus Tab. 4.1. Damit wirkt sich ein 20 %iger Fehler in der Querkontraktionszahl nicht signi-
fikant auf die Berechnung der Spannung aus. 
Aus allen diesen Erkenntnissen kann geschlossen werden, dass die o. a. Annahme, dass die 
REK der gleichen Temperaturabhängigkeit wie die makroskopischen Elastizitätskonstanten aus 
[157] unterliegen, in guter Näherung als gültig betrachtet werden kann. 
Vergleichbarkeit mit Ergebnissen etablierter Messverfahren 
Durch das In-situ-Heizkammerexperiment (vgl. Kap. 4.1.4), dessen Ziel es war, die Tauglich-
keit der Mess- und Berechnungsvorgehensweise zur Bestimmung der richtungsunabhängigen 
Dehnungen zu bestätigen, wurden Ergebnisse erzielt, die eine annähernd gute Übereinstimmung 
mit den Ergebnissen des Dilatometerversuchs aufzeigten (vgl. Abb. 4.7). Die geringfügige Ab-
weichung, die bei den nach beiden Verfahren ermittelten thermischen Ausdehnungskoeffizienten 
auftrat, lag im Bereich des Standardfehlers des In-situ-Röntgenexperiments. Damit kann festge-
legt werden, dass der 2-Detektor-Messansatz für eine korrekte Bestimmung der richtungsunab-
hängigen (thermischen) Dehnungen prinzipiell geeignet ist. Die in Abb. 4.7 gezeigte Vergleich-
barkeit ist allerdings repräsentativ nur für die Ferritphase und nur für In-situ-Analysen, die am 
Experiment PDIFF@ANKA mit der maximalen zeitlichen Auflösung von 1 s bei dem vorliegen-
den Photonenfluss durchgeführt wurden. Die In-situ-Laserexperimente wurden allerdings mit 
einer Auflösung von 0,1 s am Strahlrohr P05@PETRA III mit einem um eine Großenordnung 
höheren Photonenfluss realisiert (vgl. Kap. 4.3). Um mögliche statistisch bedingte Abweichungen 
in Bezug auf die oben festgestellte Vergleichbarkeit auszuschließen, wird auf das Ergebnis der 
Laserwärmebehandlung aus Abb. 4.13 nochmals eingegangen. Diesmal wird allerdings die ther-
mische Dehnung über die pyrometrisch gemessene Temperatur für den Mittelpunkt der Prozess-
zone aufgetragen. Das Ergebnis ist für die Ferritphase repräsentativ und ist in Abb. 5.3 darge-
stellt. Ergänzend ist in die Darstellung die per Dilatometrie ermittelte Dehnungsverteilung hinzu-
gefügt. Es ist deutlich zu erkennen, dass bei einer Aufnahmefrequenz der Beugungslinien von 10 
Hz am Experiment P05@PETRA III eine gute Vergleichbarkeit der Befunde beider Experimente 
festzustellen ist. Die Abweichung beider auf unterschiedlicher Art und Weise ermittelten thermi-
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schen Ausdehnungskoeffizienten des Ferrits αth Ferrit liegt im Bereich des Standardfehlers des In-
situ-Röntgenexperiments, dessen Wert kleiner als 5 % des Betrags von αth Ferrit ist. 
Die Bestimmung der thermischen Dehnungen anderer Werkstoffphasen erfolgt nach dem glei-
chen Auswerteprinzip. Dementsprechend reicht die oben abgeleitete Erkenntnis aus, um die Eig-
nung des experimentellen Aufbaus, richtungsunabhängige Dehnungen (auch während sehr 
schnell ablaufender Prozesse) korrekt zu bestimmen, zu bestätigen, soweit alle Messansatzan-






Abb. 5.3: Temperaturabhängige Verteilung 
der thermischen Dehnung für die Ferritphase 
des Stahls 42CrMo4: Ergebnisse des Dilatome-
ter-Experiments [99] und des In-situ-
Röntgenexperiments, durchgeführt während des 
Laserstrahlhärtens unter Einsatz des 2-
Detektor-Messansatzes am Experiment 
P05@Petra III mit einer zeitlichen Auflösung 
von 100 ms (10 Hz) 
 
 
In Tab. A.3.1 bis Tab. A.3.3 im Anhang sind die Eigenspannungsergebnisse der in-situ Laser-
härteexperimente zusammengefasst. Die zu jeder In-situ-Versuchsvariante bereits gezeigte gra-
phische Gegenüberstellung zwischen den Eigenspannungen, die nach dem hier vorgeschlagenen 
In-situ-Messansatz gemessen wurden, und denen, die nach dem sin²ψ-Verfahren an einem 
Diffraktometer unter Verwendung konventionell erzeugter Röntgenstrahlung bestimmt wurden 
(vgl. z.B. 4.15c bis 4.17c), ist dabei quantifiziert. Nennenswerte Abweichungen zwischen den 
Ergebnissen beider Verfahren (>10 %) lassen sich nur für die Messpositionen beobachten, die in 
einem Abstand von 4 mm und 5 mm zum Prozesszonemittelpunkt definiert wurden (vgl. Tab. 
A.3.1). Bei der Durchführung der Eigenspannungsanalysen nach dem sin²ψ-Verfahren konnte 
nicht 100 %ig sichergestellt werden, dass der Röntgenstrahl exakt die gleichen Volumenbereiche 
wie beim In-situ-Experiment belichtet. Angesichts der sehr steilen Eigenspannungsgradienten, 
die außerhalb der Prozesszone auftreten (vgl. Abb. 3.17), resultieren jegliche lateralen Abwei-
chungen von der exakten Messposition in einer Abweichung der Eigenspannung. Das Gleiche gilt 
auch für die Laserhärteexperimente der Versuchsreihe C, die unter Einsatz der kleinen Spot-
Optik mit einer Spotgröße von etwa Ø 3 mm gehärtet wurde. Insgesamt lässt sich unter der Be-
rücksichtigung dieses Positionierungsfehlers eine recht gute Übereinstimmung zwischen den 
Ergebnissen beider Messverfahren beobachten. Die aufgetretenen Abweichungen liegen zahlen-
mäßig innerhalb des berechneten Standardfehlers der jeweiligen Methode. Da ab einer Prozess-
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zeit von 60 s bis zum Prozessende jedes in-situ Härteexperiments eine zeitliche Auflösung von  
10 s eingestellt wurde, ist diese o. a. Feststellung lediglich für diese entsprechende Zählstatistik 
gültig, beweist jedoch prinzipiell die Eignung der Messmethodik (Eigen-)Spannungen in laserge-
härteten Randschichten des Werkstoffs 42CrMo4 korrekt zu ermitteln.  
Für Prozesszeiten < 60 s betrug die zeitliche Auflösung 0,1 s. Für die annähernd stationären 
Temperaturbereiche wurde dabei eine Datenstreuung der Spannungsverteilung von etwa              
± 75 MPa (vgl. Abb. 4.14c) für die Martensitphase bzw. ± 25 MPa für die Ferritphase (vgl. Abb. 
4.17c) festgestellt. Unter Berücksichtigung dieses Ergebnisses und die Tatsache, dass die Zählsta-
tistik der Beugungsdaten der Ferrit-Phase um etwa Faktor 3 besser als diese der Martensitphase 
ist, wie das in Abb. 4.12 gezeigt ist, kann geschlossen werden, dass diese Datenstreuung an den 
Unsicherheiten der Zählstatistik zurückzuführen ist. Sie ist größer als der berechnete statistische 
Fehler der deviatorischen Spannung (vgl. Kap. 4.1.3), der als Fehlerbalken zu jeder Spannungs-
verteilung hinzugefügt ist, da bei der Fehlerberechnung nur der statistisch bedingte Fit-Fehler der 
Interferenzlinienlagen Δ2θ1 und Δ2θ2 berücksichtigt und keine Fehlerfortpflanzung mit dem Stei-
gungsfehler der „Ausgleichsgerade“ betrieben wurde. 
Trotz der o.a. Datenstreuung kann die Fähigkeit des Messverfahrens, Spannungen in Eichzeit 
mit einer Zählfrequenz von bis zu 10 Hz zu bestimmen, als positiv bewertet werden. Allerdings 
muss bei der werkstoffkundlichen Diskussion der Laserexperimente die o.a. Datenstreuung be-
rücksichtigt werden.  
Zusammenfassende Bewertung 
Anhand der Ergebnisse der Validierungsstudien ist die in Kap. 4.1 dargelegte Bereitstellung 
der Messmethodik zur zeitlich hoch aufgelösten Beugungsanalysen als erfolgreich einzustufen. 
Unter Einsatz der vorgeschlagenen Methode können die richtungsunabhängigen (thermischen, 
chemischen und umwandlungsbedingten) von den elastischen Dehnungen korrekt voneinander 
separieren und dadurch mit zufriedenstellender Genauigkeit die deviatorischen Spannungen in 
Echtzeit ermittelt werden. Die Auswertung kann allerdings keine Separation zwischen chemisch 
und thermisch bedingten Dehnungen gewährleisten. Deshalb lassen sich die Verteilungen, die in 
dieser Arbeit als thermische Dehnungen bezeichnet wurden, stets als die Summe der beiden o. a. 
Dehnungsarten interpretieren. Da nach [99] die Auflösung der Karbide im Grundgefüge des ver-
güteten Stahls 42CrMo4 zu einem nicht signifikanten Anstieg des Kohlenstoffgehalts der Ferrit-
Matrix führt, ist der Anteil der chemisch bedingten Dehnungen während der Kurzzeitaustenitisie-
rung als vernachlässigbar einzuschätzen. Die aus den elastischen Gitterdehnungen bestimmten 
deviatorischen Spannungen lassen sich als über die Strahlbreite und -tiefe gemittelte phasenspezi-
fische Spannungen verstehen. Nach [25] sind sie die Summe aus den Last-/Eigenspannungen I. 
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Art und den gemittelten homogenen, über die jeweilige Phase nahezu konstanten Last- bzw. Ei-
genspannungen II. Art.  
Die gelungene Realisierung der In-situ-Laserhärteexperimente hat in erster Linie die erfolgrei-
che Adaption des in Kap. 4.1 formulierten 2-Detektor-Messansatzes zur Durchführung zeitlich 
hoch aufgelöster Beugungsanalysen während des realen Prozesses des Laserstandhärtens nach-
gewiesen und somit auch die Funktionalität der konstruierten Prozesskammer. Die in Kap. 4.3 
dargestellten Ergebnisse haben unabhängig von der Versuchsvariante und der vorliegenden 
Werkstoffphase gezeigt, dass die aufgebaute methodische Experimentierplattform die zeitliche 
Verteilung der Werkstoffphasen und der deviatorischen Spannungen mit einer Aufnahmefre-
quenz von bis zu 10 Hz ermitteln kann. Sowohl diese zeitliche Auflösung als auch die im letzten 
Abschnitt gezeigte Streuung der Ergebnisse des Verfahrens sind ausschließlich durch den zur 
Verfügung gestellten Photonenfluss der beiden Beamlines und nicht durch den experimentellen 
Aufbau begrenzt und begründet.  
Für eine Laserwärmebehandlung bei Aufheiz-/Abkühlraten von 1000 K/s ergibt sich für die 
Aufnahmefrequenz der Beugungslinien von 10 Hz eine Auflösung von lediglich 100 K pro Da-
tenpunkt. Diese Auflösung ist für eine fundierte werkstoffwissenschaftliche Aussage zur Um-
wandlungskinetik in Wechselwirkung mit den daraus resultierenden mechanischen                    
(Eigen-)Spannungen des untersuchten Stahls während des Laserstrahlhärtens unzureichend. Die 
Umwandlungstemperaturen lassen sich nur mit einer Genauigkeit von ± 50 °C ermitteln. Eine 
quantitative Phasenanalyse, die vor allem in den Zweiphasengebieten zur Bestimmung der Mak-
rospannungen genutzt werden könnte, wäre wegen der registrierten geringeren Netto-Intensitäten 
mit starken statistischen Unsicherheiten behaftet und somit ihre Ergebnisse wären nur bedingt 
belastbar. Trotz dieser Einschränkungen ermöglicht der vorgeschlagene Messaufbau eine kombi-
nierte Betrachtung der Phasen- und Spannungsverteilungen in Echtzeit, sodass jegliche umwand-
lungsbedingten Effekte zur Verteilung der Werkstoffspannung zugeordnet werden können. Die 
Zählstatistik reichte aus, um grundlegende Tendenzen in der Spannungsentwicklung der Prozess-
zone aufzuzeigen (vgl. z. B. Abb. 4.14). Außerhalb der Prozesszone konnten ebenso wertvolle 
Ergebnisse gewonnen werden. In diesem Bereich waren die Zählstatistik und die Zeitauflösung 
von sogar 200 ms, die aufgrund des deutlich schwächeren Photonenflusses der PDIFF-Beamline 
gegenüber dem Fluss der Undulator-Beamline P05 bei PETRA III gewählt wurden, ausreichend, 
da einerseits keine Martensitumwandlung erfolgte, und somit sich die detektierten Röntgen-
reflexe daher nicht extrem verbreitertet und intensitätsmäßig abgeschwächt wurden und anderer-
seits der Prozess in diesem Bereich deutlich langsamer ablief.  
Eine weitere nennenswerte Einschränkung ist die limitierte Ortsauflösung der zeitaufgelösten 
Analysen. Da die Zählstatistik ausschließlich durch die Anzahl der pro Belichtungsperiode durch 
den Detektor registrierten Photonen bedingt ist, wäre eine Verkleinerung des Strahlquerschnitts 
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bei gleichbleibender Belichtungszeit (Messfrequenz) mit einer Verschlechterung der Impulssta-
tistik und folglich mit einer zunehmenden Streuung der Versuchsergebnisse verbunden. Die bei-
den Messparameter bedingen einander, sodass anhand der Einstellung des Strahlquerschnitts eine 
problemfallspezifische Kompromisslösung mit minimal notwendiger Ortsauflösung bei maximal 
möglicher Zeitauflösung und akzeptabler Zählstatistik gefunden werden soll. Würde der Photo-
nenfluss höher sein, wäre diese gegenseitige Abhängigkeit der Orts- und der Zeitauflösung irrele-
vant. Da dies nicht der Fall ist, wurden für die In-situ-Röntgenexperimente am Experiment 
P05@Petra III bzw. am Experiment PDIFF@ANKA unterschiedlich große Strahlquerschnitte in 
Höhe von etwa 1 × 1 mm2 bzw. 2,5 × 1 mm2 (Breite × Höhe) gewählt. Dies ist im Sinne der me-
tallkundlichen Erkenntnisse nicht methodisch erstrebenswert allerdings notwendig, um den ver-
hältnismäßig schlechteren Photonenfluss der Strahlquelle zu kompensieren. Die unterschiedliche 
Form der beiden Strahlquerschnitte lässt sich durch die entsprechenden Fokussierungsoptiken der 
einzelnen Beamlines erklären. Eine Erhöhung der Strahlbreite am Experiment PDIFF@ANKA 
auf 2,5 mm bewirkt eine unterproportionale Erhöhung der Strahlhöhe auf 1 mm. Dieser Strahl-
querschnitt wurde allerdings außerhalb der Prozesszone für In-situ-Beugungsuntersuchungen der 
Spannungskomponente in Radialrichtung eingesetzt (vgl. Tab. 4.4 bzw. Abb. 4.16b). Abb. 3.17a 
zeigt zudem, dass sich in den entsprechenden lokalen Messstellen keine steile Eigenspannungs-
gradienten aufbauen, so dass die Ortsauflösung von 1 mm hinreichend fein ist, um grundlegende 
Tendenzen in Bezug auf die Verbesserung des Prozessverständnisses zu erzielen.  
Die selbst konstruierte Prozesskammer ist ein zentrales Segment des vorgeschlagenen experi-
mentellen Aufbaus. Ohne ihren Einsatz wäre die Realisierung der Experimente nicht gelungen. 
Gleichwohl resultieren aus ihrer Konstruktion einige apparative Einschränkungen bei der An-
wendung des vorgeschlagenen Messansatzes. Der Vorkippwinkel χ war zum Beispiel aufwendig 
einstellbar. Die Laseroptik war an der Halterung so montiert (vgl. Abb. 4.9), dass jegliche Kipp- 
oder Schwenkbewegungen während eines laufendes Prozesses nicht möglich waren. Demzufolge 
konnte kein In-situ-Laserlinienhärten realisiert werden. Als weitere nennenswerte apparative Ein-
schränkung ist der begrenzte Messbereich des Detektors zu bezeichnen. Infolgedessen erfolgte 
eine lediglich beschränkte Datenaufzeichnung in der Austenitphase, wie dies in Abb. 4.12 gezeigt 
wurde. Maßnahmen zur Vermeidung/Verminderung der o.a. apparativen Methodeneinsatzein-
schränkungen werden in der Ausblick dieser Arbeit vorgeschlagen.  
Da die vorgeschlagene Mess- und Auswertestrategie auf der Basis des sin²ψ-Verfahrens der 
röntgenographischen Spannungsanalyse formuliert ist, ergeben sich weitere Einschränkungen 
hinsichtlich ihrer Anwendung direkt aus den Anwendungsgrenzen der röntgenographischen 
Spannungsanalysen und im Besonderen der sin²ψ-Methode. Die Mess- und Auswertestrategie 
lässt sich für Echtzeitbeugungsanalysen ausschließlich an kristallinen Werkstoffen, u. a. Metallen 
oder Keramiken mit hinreichend feinkörniger Mikrostruktur und regelloser Kornorientierung 
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anwenden. Aufgrund der bei der Auswertung getroffenen Annahme des Vorliegens eines oberflä-
chenparallelen Spannungszustands kann die Methodik nur zur Echtzeitspannungsbestimmung der 
oberflächennahen Randschichtbereiche eingesetzt werden. Zur Ermittlung der zeitlichen Span-
nungsentwicklung in der Probentiefe oder zur Bestimmung der zeitlichen Spannungsverteilung 
aller drei Spannungskomponenten ist auf den Einsatz von hochenergetischen Röntgenbeugungs-
methoden verwiesen, die allerdings stets die absoluten Differenzen D{hkl} - D0{hkl} ermitteln     
(vgl. z. B. [63, 77] oder [78]). Zur Bestimmung eines dreiachsigen Spannungszustandes sollen 
die o. a. absoluten Differenzen in drei Richtungen ermittelt werden.  
Zusammenfassend lässt sich festhalten, dass es erstmals gelungen ist, zeitlich hoch aufgelöste 
Spannungsanalysen auf der Basis des sin²ψ-Verfahrens während eines realen und in der indus-
triellen Fertigung verbreiteten Prozesses wie des Laserrandschichthärtens bei Messraten von bis 
zu 10 Hz durchzuführen. Die dabei gewonnenen Ergebnisse zur Verbesserung des Prozessver-
ständnisses werden im nächsten Kapitel diskutiert. 
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5.2 Verbesserung des Prozessverständnisses des Laserrandschichthär-
tens 
5.2.1 Mikrostruktur und Verfestigungszustand 
Im Folgenden werden die Ergebnisse der Ex-situ- und In-situ-Untersuchungen bezüglich der 
Mikrostruktur und des Verfestigungszustands diskutiert, die später für die Diskussion zur Span-
nungsentwicklung und Eigenspannungsentstehung unterstützend benötigt werden.  
Die Gefügecharakterisierung der lasergehärteten Randschichten (vgl. Abb. 3.12, Abb. 3.18, 
Abb. 3.24) zeigte eine Ortsabhängigkeit der Mikrostrukturverteilung sowohl in lateraler Richtung 
als auch in der Probentiefe. Mit zunehmendem Abstand zum Laserspotmittelpunkt stellen sich 
nach Abb. 4.13 abnehmende maximale Austenitisierungtemperaturen sowie Erwärmungs- und 
Abkühlraten ein, so dass Gefügegradienten in der lateralen Richtung sowie in der Tiefe als Folge 
einer Überlagerung der Effekte der o. a. Prozessparameter, der maximalen Prozesstemperatur und 
der Erwärmungs- und Abkühlraten, auftreten. Diese Gefügegradienten sind eng mit der Vertei-
lung der Eigenspannungen gekoppelt. Innerhalb der martensitisch umgewandelten Prozesszone 
treten ausschließlich Druckeigenspannungen, erhöhte Härte- und Integralbreitewerte auf. Für die 
martensitisch-ferritische Übergangszone sind steile Spannungs-, Härte- und Integralbreitegra-
dienten charakteristisch. Im ferritischen Grundgefüge bauen sich Zugeigenspannungen bei einer 
annähernd durch den Prozess nicht beeinflussten Intergralbreite auf. Somit bestätigen diese Er-
kenntnisse die Befunde der röntgenographischen In-situ-Phasenanalysen (vgl. Abb. 4.12, Abb. 
4.21, Abb. 4.26), die eine über die Prozesszeit ablaufende Ferrit-Austenit- und Austenit-
Martensit-Phasenumwandlung sowie eine deutlich zugenommene Linienbreite in der Marten-
sitphase aufzeigten.  
Weiterhin wurde unabhängig von den eingestellten Prozessparametern eine oxidschichtfreie 
Oberfläche nachgewiesen. Dies bedeutet, dass durch den Einsatz der Prozesskammer die Oxid-
schichtbildung erfolgreich vermieden werden konnte. Innerhalb der Prozesszone wird demzufol-
ge ausschließlich martensitisches Gefüge beobachtet. Die mit zunehmender Entfernung zum Mit-
telpunkt der Prozesszone lateral und in die Tiefe festgestellte Verfeinerung der Martensitlatten 
lässt sich mit der Abnahme der Prozesstemperatur erklären. Da das Wachsen der martensitischen 
Paketstruktur durch die Austenitkorngrenzen begrenzt ist [165], ist nach den Befunden hinsicht-
lich des Kurzzeithärtens von 42CrMo4 in [99] zu vermuten, dass aufgrund der zum Rand der 
Härtezone abnehmenden maximalen Austenitisierungstemperatur der Karbidauflösungsgrad und 
folglich das Austenitkornwachstum im Vergleich zum Mittelpunkt der Prozesszone an der unmit-
telbaren Oberfläche abnimmt. Dies kann schließlich zur Verfeinerung des martensitischen Gefü-
ges führen. Die Versuchsvarianten, die unter variierenden Erwärmungs- und Abkühlraten bzw. 
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Prozesstemperaturen gehärtet wurden, zeigen die gleichen Tendenzen der Martensitverfeinerung 
mit abnehmendem Wärmeeintrag ins Probenvolumen. Diese Erkenntnisse bestätigen somit die 
experimentellen Befunden anderer Arbeiten, die an konventionellen CO2-Laserhärteanlagen unter 
Einsatz absorptionsfördernder Graphitbeschichtungen und variierender Prozesstemperaturen 
[105, 116] bzw. variierender Laserbelichtungszeiten [100] am Stahl Ck45 durchgeführt wurden.  
Im Gegensatz zu den in [106] dargelegten Ergebnissen, die vor dem Entfernen der absorbie-
renden Graphitschicht bis zu 40 Vol.-% Restaustenit beim Härten mittels CO2-Lasers des Stahls 
41CrMo4 zeigen, wies die gehärtete oxid- und graphitschichtfreie Oberfläche aller hier betrachte-
ten Versuchsproben einen Restaustenitgehalt von maximal 3,5 Vol.-% auf. Dies ist ein Zeichen 
für die hohe Güte der Wärmebehandlung unter dem Einsatz des Diodenlasers, dessen Einsatz 
keine Graphitbeschichtung der Oberfläche erfordert. In der Probentiefe nahm der Restaustenitan-
teil infolge zunehmender inhomogener Kohlenstoffverteilung und des Entstehens von kohlen-
stoffhaltigen Höfen bis zu maximal etwa 4,5 Vol.-% zu. Angesichts dieses sehr geringeren pro-
zentualen Volumenanteils und der Tatsache, dass die Fließgrenze des Austenits bei Raumtempe-
ratur bei etwa 300 MPa liegt, lässt sich vermuten, dass die phasenspezifischen Eigenspannungen 
der Austenitphase keinen signifikanten Einfluss auf die Eigenspannungen I. Art haben. Da für die 
In-situ-Phasenanalysen keine quantitativen Verteilungen der Anteile von Austenit unterhalb Ms 
berechnet werden konnten, können auch keine Abschätzungen des Restausteniteinflusses auf die 
Spannungsentwicklung im Zweiphasengebiet während des Abkühlvorgangs gemacht werden. 
Anhand der Ergebnisse der Mikrohärteprüfungen lässt sich die Güte des Laserhärteprozesses 
aufzeigen. Aus den in Abb. 3.14, Abb. 3.19b, Abb. 3.22a und Abb. 3.26a vorgestellten Härtever-
teilungen kann erschlossen werden, dass der Härtegewinn in der Prozesszone aller Versuchsvari-
anten annähernd gleich ist. Er liegt bei etwa 75 % gegenüber dem Ausgangszustand. Die o. a. 
Härteverteilungen korrelieren grundsätzlich gut mit den (am Ende des Prozesses erfassten) Ver-
teilungen der Integralbreite der Röntgeninterferenzlinien. Die Ex-situ-Ergebnisse für den Mittel-
punkt der Prozesszone verdeutlichen allerdings, dass mit zunehmendem Wärmeeintrag in das 
Probenvolumen eine eindeutige Tendenz abfallender Integralbreiten an der Oberfläche zu beo-
bachten ist (vgl. Abb. 3.30). Die lateralen Härteverteilungen zeigen dagegen keine solche ausge-
prägten Tendenzen. Zum Einen lässt sich dies durch die recht große Streubreite der Härtemes-
sungen erklären, zum Anderen wurden die Härteprüfungen in lateraler Richtung etwa 55 µm un-
terhalb der Oberfläche durchgeführt, um Randeffekte bei der instrumentierten Werkstoffprüfung 
zu vermeiden. Mögliche Oberflächeneffekte, die in den Bereichen maximaler Prozesstemperatur 
zu vermuten wären, wie z. B. Selbstanlassen, werden folglich nicht durch die Härtemessung er-
fasst. Deshalb wird auf eine nähere Diskussion der Ergebnisse der Werkstoffhärte verzichtet. 
Infolge der Abhängigkeit der Intergralbreite der Röntgeninterferenzlinien von der vorliegen-
den Temperatur sowie von der elastischen Verspannung der Versetzungen lassen sich die zeitli-
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chen Integralbreiteverteilungen von Prozessen, die unterschiedliche Temperatur-Zeit-Zyklen 
durchlaufen, nicht eindeutig interpretieren. Aus diesem Grund wird nur die Integralbreiteentwick-
lung der beiden Laserprozessvarianten, die unter gleichen Parametern und unterschiedlichen Be-
arbeitungsoptiken gehärtet wurden, diskutiert (vgl. In-situ-Versuchsvariante B). Die in Abb. 4.23 
dargestellte Zunahme der Breite der Ferrit-Interferenzlinien während der Erwärmungsphase lässt 
sich als eine Überlagerung der temperaturbedingten Interferenzlinienverbreiterung und der zeitli-
chen Entwicklung der inhomogenen Mikrospannungen II. und III. Art (vgl. Kapitel 2.2) verste-
hen. Die Zunahme der Integralbreite des Martensits ist eine Folge der erhöhten Versetzungsdichte 
infolge der Anpassungsprozessen, die bei der martensitischen Phasenumwandlung stattfinden. 
Die Verringerung der Integralbreite unmittelbar nach der Martensitbildung beim Härten mit der 
Homogenisierungsoptik, bei sonst annähernd vergleichbaren Integralbreiteverteilungen, kann als 
ein Nachweis für das Auftreten von Selbstanlasseffekten interpretiert werden. Mit zunehmender 
Größe des durch den Laserstrahl belichteten Probenvolumens nimmt die Gesamttemperatur der 
Probe zu. Das lässt sich durch den erhöhten Wärmeeintrag in das Probenvolumen erklären. Die-
ser Effekt ist mit einem abnehmenden Selbstabkühlvermögen der Probe verbunden und wurde 
durch die Verteilung der wahren Erwärmungs- und Abkühlraten in Abb. 4.20 b bestätigt. Dem-
nach kühlt die „größere“ Prozesszone unterhalb 300 °C wesentlich langsamer als die Prozesszo-
ne, die sich beim Härten mit der kleineren Spot-Optik ausbildete. Die langsamere Abkühlung 
kann folglich Selbstanlassen des bereits gebildeten Martensits bewirken. Allerdings bleibt frag-
lich, ob innerhalb des gezeigten Zeitraums der Integralbreiteabnahme, der etwa 10 bis 15 s be-
trägt, bereits ein Anlassprozess bei den entsprechenden relativ geringen Temperaturen stattfindet.  
Selbstanlasseffekte beim Laserrandschichthärten von 20CrMo4 und Ck45 werden z.B. in 
[110] anhand von Gefügebildern, in welchen die angelassenen Martensitnadeln schwarz angeätzt 
worden sind, oder anhand von TEM-Aufnahmen der ε-Karbidausscheidungen nachgewiesen. In 
der vorliegenden Arbeit konnten angelassene Martensitstrukturen mit Hilfe der aufgenommen 
Lichtmikroskopbilder nicht eindeutig festgestellt werden (vgl. z.B. Abb. 3.21 bzw. Abb. 3.24). 
REM- oder TEM- Untersuchungen hätten ebenfalls kein eindeitiges Selbstanlassens nachweisen 
können, da die ε-Karbidausscheidungen der zuvor durchlaufenden Vergütungswärmebehandlung 
nicht eindeutig von denen des Laserhärteprozesses unterschieden werden können. Ein greifbare-
res Indiz für aufgetretenes Selbstanlassen im Mittelpunkt der Prozesszone ist allerdings die Tie-
fenverteilung des dehnungsunabhängigen Netzebenenabstandes D* (vgl. Kapitel 4.1.3), die in 
Abb. 5.4 dargestellt ist. Anhand der Steigung und des Achsenabschnitts der 2θ-sin²ψ-
Ausgleichsgeraden wurde unter Verwendung der dehnungsfreien Richtung sin²ψ* zuerst der deh-
nungsunabhängige doppelte Bragg-Winkel 2θ* ex-situ ermittelt. Schließlich wurde über die Brag-
Gleichung D* berechnet. Die in Abb. 5.4 dargestellte Verteilung korreliert sehr gut mit der Tie-
fenverteilung der Integralbreite aus Abb. 3.15b. Von der Probenoberfläche ausgehend lässt sich 
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bis zu einer Probentiefe von etwa 50 µm eine deutliche Zunahme von D* festzustellen. Dies deu-
tet klar auf eine Zunahme der chemischen Dehnung infolge des in der Martensitmatrix gelösten 
Kohlenstoffs hin. Diese Erkenntnis deckt sich mit den in [110] dargelegten Ergebnissen einer 
Linienprofilanalyse, die anhand der Tiefenverteilung des mittleren Verzerrungszustands ebenfalls 
einen Rückgang in der kohlenstoffbedingten Gitterverspannung an der Probenoberfläche feststel-
len. Als mögliche Ursachen dafür werden einen Randschichtentkohlung oder ein Selbstanlassen 
des Gefüges bezeichnet. Da aufgrund der Edelgasprozessatmosphäre eine Randentkohlung der 
Oberfläche bei allen Laserexperimenten dieser Arbeit unwahrscheinlich ist, lässt sich vermuten, 
dass beim Laserhärten unter TA, max. von 1150 °C, vErw./Abkühl. von 1000 K/s und Einsatz der Ho-
mogenisierungsoptik Selbstanlasseffekte im Mittelpunkt der Prozesszone der vorliegenden Pro-
bengeometrie auftreten. Dadurch lassen sich schließlich die geringeren Eigenspannungen, die in 
den ersten 50 µm unterhalb der Oberfläche entstehen, gegenüber den Eigenspannungen, die sich 






Abb. 5.4: Verteilung des dehnungsunabhän-
gigen Netzebenenabstands nach dem Laser-
strahlhärten unter TA, max. von 1150 °C, 
vErw./Abkühl. von 1000 K/s und Einsatz der Ho-
mogenisierungsoptik. Messdaten für den Mit-
telpunkt der Prozesszone. 
5.2.2 Spannungsentwicklung und Eigenspannungsausbildung  
Zur typischen Eigenspannungsentstehung beim Laserstandhärten 
Untersuchungen zum In-situ-Laserrandschichthärten unter variierender Messposition des Syn-
chrotronstrahls (In-situ-Versuchvariante A) wurden in Kap. 4.3.1 vorgestellt. Anhand dieser Er-
gebnisse wird im Folgenden die Entstehung der charakteristischen Eigenspannungen innerhalb 
und außerhalb der Prozesszone diskutiert.  
In Abb. 4.13 wurde gezeigt, dass mit zunehmendem Abstand zum Laserspotmittelpunkt eine 
Abnahme sowohl der thermischen Dehnung als auch der lokal vorliegenden Ist-Aufheiz- und 
Abkühlrate erfolgt. Da die thermische Dehnung aufgrund des angenommenen isotropen Materi-
alverhaltens auch als eine lokale Volumenzunahme bzw. Materialkontraktion interpretiert werden 
kann, bedeutet die o.a. Tendenz, dass während des Gesamtprozesses verhältnismäßig steile ther-
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mische Ausdehnungs- bzw. Schrumpfungsgradienten ausgehend vom Mittelpunkt des Laserspots 
zum Probenrand hin auftreten. Für die Dauer der Haltephase ändert der Ausdehnungsgradient 
seine Richtung. Während die Temperatur der Prozesszone durch die Laserbelichtung auf 200 °C 
gehalten wird, dehnen sich die zum Laserspot nahe liegenden Oberflächenbereiche infolge der 
Wärmeleitung weiter aus (vgl. Abb. 4.13).  
Die lokal unterschiedlich stark ausgeprägte thermisch bedingte Ausdehnung bzw. Schrump-
fung hat die Ausbildung von elastischen Dehnungen und mechanischen Spannungen zur Folge. 
Da für alle im Ergebnisteil betrachteten In-situ-Versuchsvarianten die zeitliche Entwicklung der 
elastischen Dehnung und der deviatorischen Spannung sehr gut miteinander korrelierten, werden 





Abb. 5.5: Temperaturabhängige Entwicklung der deviatorischen Spannung während der Erwärmungs-
phase (a) und während der Abkühlung (b) beim Laserstandhärten unter TA, max von 1150 °C, vErw./Abkühl. von 
1000 K/s und Einsatz der Homogenisierungsoptik. Messdaten für den Mittelpunkt der Prozesszone 
Die Spannungsentwicklung wird zunächst für den Mittelpunkt der Prozesszone erläutert, in-
dem das Ergebnis aus Abb. 4.14c als Funktion der gemessenen Prozesstemperatur in Abb. 5.5 
dargestellt wird. Aus Gründen der Übersichtlichkeit sind die Spannungsverteilungen für die Er-
wärmungsphase und die Abkühlphase in Abb. 5.5a und Abb. 5.5b separat dargestellt.  
Unmittelbar nach dem Prozessstart wird die Prozesszone durch das kältere Umgebungs-
material in ihrer Ausdehnung behindert. Dies führt zur Entstehung von Druckspannungen (vgl. 
Abb. 5.5a). Beim Erreichen des Haltepunktes erfährt das Werkstoffvolumen eine Art Relaxation 
infolge der globalen Materialerwärmung durch die Wärmeleitung. Die Folge davon ist eine Ab-
nahme der Druckspannungen der Prozesszone (vgl. Abb. 5.5 a). Oberhalb 350 °C bauen sich trotz 
weiterer Temperaturerhöhung die Druckspannungen der Prozesszone zum zweiten Mal ab. In 
Abb. 4.19 wird zudem gezeigt, dass die Vergleichspannung die lokal vorliegende Fließgrenze 
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ebenfalls bei etwa 350 °C erreicht und übersteigt. Dies weist auf plastische Anpassungsprozesse 
hin (vgl. dazu z.B. [166]), die die deviatorische Spannung auf den Wert der lokal vorliegenden 
Fließgrenze verringern. Da der Spannungsabbau während einer Ausdehnungsbehinderung infolge 
des lokalen thermisch bedingten Ausdehnens der Prozesszone erfolgt, lässt sich schließen, dass 
die Prozesszone plastisch gestaucht wird (vgl. Abb. 4.19a). Den experimentellen Daten nach hal-
ten diese plastischen Deformationen bis zum Beginn der Ferrit-Austenit-Umwandlung an. In der 
Austenit-Phase wurden zwar keine Messdaten aufgenommen, jedoch wird eine Fortsetzung des 
Spannungsabbaus vermutet, da die Prozesstemperatur mit der gleichen Erwärmungsrate bis auf     
1150 °C zunimmt und der Austenit in der Regel eine niedrigere Warmfestigkeit als der Ferrit 
besitzt. Demnach sollten die prozessbedingten Druckspannungen auf Werte der bei 1150 °C vor-
liegenden Fließgrenze des Austenits am Ende der Erwärmungsphase abgebaut sein.  
Mit einsetzender Abkühlung kühlt dem Schrumpfungsradienten zufolge die Prozesszone 
schneller als das Umgebungsmaterial ab. Dabei wird sie in ihrer Abkühlung behindert, wodurch 
in Übereinstimmung mit [22] die abkühlbedingten Zugspannungen in Abb. 4.14c und Abb. 5.5b 
erklärt werden können. Die Dehnungsbehinderung wird durch den höheren thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten der austenitisierten Prozesszone gegenüber dem thermischen Ausdehnungs-
koeffizienten des ferritischen Umgebungsmaterials verstärkt. Zugleich wird das plastisch ge-
stauchte „kürzere“ Prozesszonevolumen infolge der Schrumpfung zusätzlich mehr als das Umge-
bungsmaterial verkürzt. Dieser Effekt überlagert die beiden o. a. Effekte additiv, so dass die 
abkülbedingte Zugspannungsentstehung verstärkt wird. 
Da nach Abb. 4.13 der Schrumpfungsgradient mit abnehmender Prozesstemperatur abnimmt, 
wurde erwartet, dass die damit verbundenen Zugspannungen ebenso abnehmen. Abb. 5.5b zeigt 
allerdings die gegenläufige Tendenz. Der Verteilung der Vergleichsspannungen nach (vgl. Abb. 
4.19a) ist offensichtlich, dass beim Abkühlen aus dem Austenitgebiet die zuvor plastisch ge-
stauchte „kürzere“ Prozesszone, relativ gesehen, plastisch gestreckt wird. Infolgedessen lässt sich 
die o. a. Zunahme der Zugspannungen durch die Zunahme der lokal vorliegenden Fließgrenze 
(vgl. Abb. 4.19a) begründen.  
Der Verformungszustand der Prozesszone ist unmittelbar vor der martensitischen Umwand-
lung nicht bekannt. Welcher der beiden Plastizierungseffekte – der der plastischen Stauchung 
beim Erwärmen oder der der plastischen Streckung beim Abkühlen – überwiegt, kann anhand der 
experimentellen Daten nicht beurteilt werden. Bei der Martensitumwandlung erfolgt aber nach 
Abb. 2.8 eine lokale Volumenvergrößerung der Prozesszone. Dieser Vorgang ist mit einer Deh-
nungsbehinderung durch das nicht umgewandelte ferritische Umgebungsmaterial verbunden. 
Dies erklärt übereinstimmend zu [22] die Spannungsumkehr und die Entstehung von umwand-
lungsbedingten Druckspannungen. Da unmittelbar vor der Martensitbildung der Verformungszu-
stand nicht bekannt ist, bleibt ungewiss ob die „längere“ (plastisch gestreckte) bzw. die „kürzere“ 
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(plastisch gestauchte) Prozesszone den Effekt der martensitischen Volumenzunahme verstärkt 
bzw. vermindert und die Druckspannungen, die unmittelbar nach der Umwandlung sich ausbil-
den, erhöht bzw. reduziert.  
Für die Spannungsverteilung nach der Martensitbildung sind in erster Linie zwei Effekte ver-
antwortlich. Einerseits wurde in Abb. 4.14c gezeigt, dass die umwandlungsgeprägten Druckspan-
nungen für die Prozesszeiten zwischen der Martensitbildung und dem Zeitpunkt der gleichmäßi-
gen Abkühlung der Randschichten infolge der schneller schrumpfenden Prozesszone abnehmen, 
andererseits wirkt dieser Schrumpfung der kleinere thermische Ausdehnungskoeffizient des Mar-
tensits gegenüber dem des Ferrits (des Umgebungsmaterials) entgegen. Damit relativiert sich die 
Wirkung der beiden Effekte. Als Folge davon lässt sich ein wenig signifikanter Spannungsrück-
gang von etwa 75 MPa zwischen 200 °C und 80 °C beobachten (vgl. Abb. 5.5b). Dieser Span-
nungsabbau kann allerdings auch mit der o. a. Vermutung zum Auftreten von Selbstanlasseffek-
ten in Verbindung gebracht werden, da nach Kap. 2.2.1 das spezifische Volumen des Martensits 
(der Prozesszone) beim Selbstanlassen abnimmt und dadurch die Druckspannungen der Prozess-
zone reduziert. Somit überlagern sich drei Effekte in komplexer Weise, so dass anhand der ge-
wonnenen In-situ-Messdaten die Trennung dieser drei Effekte im Sinne des Erlangens eines bes-
seren Prozessverständnisses nicht möglich ist.  
Für den Rand der Prozesszone wurde tangential und radial zum Mittelpunkt der Prozesszone 
eine betragsmäßig annähernd gleiche Zunahme der Druckeigenspannungen von etwa 175 MPa im 
Vergleich zur Eigenspannung im Laserspotmittelpunkt festgestellt (vgl. Abb. 3.17 a). Angesichts 
der Streubreite des In-situ-Experiments, die auf etwa ± 75 MPa ermittelt wurde, werden diese 
ohnehin geringfügigen Unterschiede noch schwieriger zu interpretieren. Deshalb werden diese 
Ergebnisse nicht näher diskutiert. Es ist allerdings zu vermuten, dass die Ursachen für die Entste-
hung der höheren Druckeigenspannungen mit der am Rande der Prozesszone erreichten niedrigen 
maximalen Temperatur in Verbindung gebracht werden sollen, da die restlichen Einflussfaktoren, 
wie z.B. Restaustenit, Erwärmungs- und Abkühlraten oder Selbstanlasseffekte, annähernd gleich 
mit denen der Prozesszonenmitte sind.  
Während in der Prozesszone umwandlungsgeprägte und in beiden Messrichtungen nahezu be-
tragsmäßig gleiche Eigenspannungen festgestellt wurden, wurden außerhalb der Prozesszone 
Zugeigenspannungen ermittelt, die tangential und radial zum Laserspotmittelpunkt unterschied-
lich über die Probenoberfläche verlaufen (vgl. Abb. 3.17a). In den oberflächennahen Randschich-
ten, die in unmittelbarer Nähe zur Prozesszone liegen, wirken während der Erwärmung die glei-
chen Mechanismen, wie die oben erläuterten Vorgänge für den Mittelpunkt der Prozesszone. Die 
Erwärmung verläuft allerdings umwandlungsfrei und bei geringeren Temperaturen und Erwär-
mungsraten. In einem Abstand von 4 mm zum Laserspot (vgl. Abb. 4.17a) lässt sich die über die 
Erwärmungszeit inhomogene Druckspannungsentwicklung durch die Überlagerung der Deh-
5.2 Verbesserung des Prozessverständnisses des Laserrandschichthärtens 
 143
nungsbehinderungen beim thermisch bedingten Ausdehnen und der plastischen Stauchungseffek-
te (vgl. Abb. 4.19c) nach Anlehnung an Abb. 5.5a erklären. Beim Abkühlen erfolgt nach        
Abb. 4.19c keine Plastizierung. Die oberflächennahen Bereiche am Rande der Prozesszone blei-
ben plastisch gestaucht. Die plastische Stauchung verstärkt, wie oben erläutert, den Schrump-
fungseffekt, so dass sich Zugspannungen ausbilden. Dies stimmt mit den Ergebnissen des Kern-
Rand-Models nach [22] überein (vgl. Abb. 2.10a). Die in Echtzeit erzielten experimentellen Er-
kenntnisse aus Abb. 4.17a belegen weiterhin, dass die bei der martensitischen Umwandlung ein-
hergehende Volumenvergrößerung der Prozesszone in radialer Richtung im Sinne eine „Druck-
Lastspannung“ wirkt. Daher wird sie im Folgenden als solche bezeichnet. Diese „Druck-
Lastspannung“ verkleinert die schrumpfungsbedingten Zugspannungen. Die vorliegenden Span-
nungen stellen selbst eine Art Dehnungsbehinderung dar. In tangentialer Richtung liegt infolge 
der Querkontraktion eine der radialen „Druck-Lastspannung“ entgegen gerichtete und betrags-
mäßig kleinere Zug-Lastspannung vor, die die abschreckbedingten Zugspannungen additiv über-
lagert und folglich erhöht. Eine Skizze der Richtungen dieser Lastspannungen der Prozesszone 
und deren Einfluss auf die Spannung des Umgebungsmaterials ist in Abb. 5.6b dargestellt. 
Schließlich erklärt die in den beiden oberflächenparallelen Hauptrichtungen infolge der Querkon-
traktion unterschiedlich wirkende Volumenvergrößerung der Prozesszone die betragsmäßig un-
terschiedlich hohen Zugeigenspannungen, die sich beim Abkühlen auf Raumtemperatur ausbil-
den. Diese Erkenntnis soll allerdings unter Berücksichtigung der in Kap. 5.1 gezeigten Unter-
schiede im Messvolumen, die sich aus der unterschiedlichen Strahlbreite der In-situ-Analysen in 
Radial- und Tangentialrichtung ergeben, mit Vorbehalt betrachtet werden. Weiterhin werden 
tangential und radial zum Rand des Laserspots infolge der Probenvorkippung Beugungsdaten aus 
unterschiedlichen Volumenbereichen gemittelt. Da die maximale Kippung ψ der in der vorlie-
genden Arbeit durchgeführten In-situ-Laserhärteexperimente auf etwa 54° gewählt wurde, lässt 
sich dieser Einfluss angesichts des relativ kleinen Messvolumens und der geringeren Divergenz 
der Synchtrotron-Röntgenstrahlung als nicht signifikant bewerten.  
Eine Erhöhung des Abstands zur Prozesszone führte, wie in Abb. 4.13 gezeigt, zu einer abge-
milderten Wirkung der thermisch bedingten Materialausdehnung und -schrumpfung. Der geringe-
ren thermisch bedingten Ausdehnung bzw. Schrumpfung zur Folge nimmt die Dehnungsbehinde-
rung ab. Somit bauen sich mit zunehmendem Abstand zum Prozesszonenmittelpunkt komponen-
tenweise stets geringere Spannungen aus (vgl. z. B. Abb. 4.15 oder Abb. 4.16). In einem Abstand 
von 5 mm zum Laserspotmittelpunkt finden nach Abb. 4.19d keine plastische Verformungen 
weder beim Erwärmen noch beim Selbstabkühlen statt. Damit ist die alleinige Eigenspannungs-
entstehungsursache die Materialreaktion auf die elastischen Volumenänderungen der Prozesszo-
ne. Darüber hinaus nimmt mit zunehmendem Abstand zum Mittelpunkt der Prozesszone der Ein-
fluss der thermisch bedingten Volumenzunahme bzw. -abnahme auf die Spannungsentstehung im 
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Umgebungsmaterial zu, weil sich neben der Prozesszone auch die in ihrer unmittelbarer Nähe 
liegenden Randschichten temperaturbedingt ausdehnen bzw. schrumpfen. Somit wird die oben 
erläuterte Wirkung der „Lastspannungen“ verstärkt. Während kurz nach dem Prozessstart die in 
einem Abstand von 4 mm zum Laserspot wirkenden oberflächenparallelen Spannungskomponen-
ten über die Prozesszeit nahezu gleich verlaufen (vgl. Abb. 4.17a), wurden in einem Abstand von 
5 mm deutlich höhere Druckspannungen in radialer Richtung als in tangentialer Richtung ermit-
telt (vgl. Abb. 4.17 b). Diese Tendenz wird bestätigt, wenn die zeitliche Verteilung der tangentia-
len und der radialen Spannungskomponente aus Abb. 4.17b über die Prozesstemperatur aufgetra-
gen wird. Das Ergebnis ist in Abb. 5.6a dargestellt. Die Darstellung ist durch die temperaturab-
hängige Spannungsentwicklung der Prozesszone aus Abb. 5.5a ergänzt. Abb. 5.6a zeigt, dass bei 
gleicher Temperatur bzw. gleicher thermischer Ausdehnung die Spannung in radialer Richtung 
gegenüber der Spannung der Prozesszone höher ist. In tangentialer Richtung ist die gegenläufige 
Tendenz zu beobachten. Dies ist ein klares Indiz dafür, dass die „Lastspannungen“ beim Ausdeh-
nen der mittleren Probenbereiche als Drucklast in radialer und infolge der Querkontraktion als 





Abb. 5.6: Temperaturabhängige Entwicklung der deviatorischen Spannung in einem Abstand von         
5 mm zum Laserspotmittelpunkt während des Laserstandhärtens unter TA, max von 1150 °C, vErw./Abkühl. von 
1000 K/s und Einsatz der Homogenisierungsoptik (a), schematische Darstellung der Richtungen der Last-
spannungen infolge der Volumenschrumpfung bzw. -expansion der Prozesszone (b) 
Entlang der radialen Richtung wirkt die Austenitbildung der Prozesszone der Dehnungsbehin-
derung und den o. a. „Drucklastspannungen“ entgegen. Das heißt, dass die betrachteten lokalen 
Bereiche sich „leichter“ ausdehnen können. Dem geringeren Dehnungsbehinderung zur Folge 
nehmen die Druckspannungen ab. In tangentialer Richtung wird erwartungsgemäß eine Zunahme 
der Spannung festgestellt. Die martensitische Umwandlung der Prozesszone wirkt wiederum als 
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eine „Drucklastspannung“, wodurch sich die Abmahne der radialen und die Zunahme der tangen-
tialen schrumpfungsbedingten Zugspannungen erklären. Da die Volumenabnahme bei der Ferrit-
Austenit-Umwandlung größer als der Volumensprung bei der Martensitumwandlung gegenüber 
dem Ferrit ist, überwiegt die Reaktion des ferritischen Umgebungsmaterials auf die sogenannten 
„Zuglastspannungen“. Dementsprechend verbleiben Zugeigenspannungen entlang der radialen 






Abb. 5.7: Aufteilung der Oberflächenprofile der tangentialen und radialen Eigenspannungen nach Ei-
genspannungsentstehungsursachen. Bereich I: Umwandlungs- und Abschreckeigenspannungen; Bereich II: 
Schrumpfeigenspannungen; Bereich III: Ausgleichseigenspannungen; Bereich IV: spannungsfreie Zonen 
Aus den bisher abgeleiteten Rückschlüssen für das Materialverhalten während des Laser-
standhärtens lässt sich die röntgenographisch ermittelte Verteilung der Eigenspannungen auf der 
Oberfläche in vier Bereiche nach den Eigenspannungsentstehungsgründen, wie in Abb. 5.7 dar-
gestellt, aufteilen. Innerhalb des Bereichs I überlagern Umwandlungs- und Abschreckeigen-
spannungen, die sich verstärken und charakteristische Druckeigenspannungen bewirken. Für die 
Eigenspannungsausbildung im Bereich II tragen Fließprozesse und elastische Verformungen der 
in unmittelbarer Nähe liegenden Prozesszone bei, wobei die Schrumpfeigenspannungen infolge 
der plastischen Stauchung dominieren und Zugeigenspannungen bewirken. Im Bereich III erfol-
gen keine plastische Verformungen. Es bilden sich ausgleichsbedingt Zugeigenspannungen als 
Materialreaktion auf die bleibenden elastischen Ferrit-Austenit- und der Austenit-Martensit-
Volumenänderungen der Prozesszone. Tangential und radial zur Messrichtung nehmen sie, genau 
wie die Eigenspannungen im Bereich II, infolge der Querkontraktion unterschiedliche Beträge 
ein. Bereich IV bleibt von der thermischen Wirkung der Laserstrahlung annähernd unbeeinflusst.  
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Die in Abb. 5.7 dargestellten Ergebnisse decken sich qualitativ sehr gut mit den experimentel-
len Befunden von [104]. Als Grund für die Ausbildung von unterschiedlichen Verteilungen der 
Zugeigenspannungen im Bereich III werden allerdings in der o.a. Arbeit die Temperaturgradien-
ten verantwortlich gemacht, die tangential und radial unterschiedlich wirken. Anhand der o. a. 
neuen experimentellen Erkenntnisse kann dies jedoch widerlegt werden, indem erläutert wurde, 
dass die Eigenspannungsausbildung in diesem Bereich nicht durch plastische Deformationen 
sondern durch die elastische Volumenänderungen der Prozesszone und durch die Querkontrakti-
on geprägt wird. 
Zum Einfluß des Umwandlungsvolumens bei der Eigenspannungsentstehung 
In Kap. 3.4.3 wurde gezeigt, dass das Volumen der martensitisch umgewandelten Prozesszone 
durch die Form und die Größe des Laserspots gezielt eingestellt werden kann. Für die Prozessva-
riante (Versuchsart B in Tab. 3.3), die unter Einsatz der Homogenisierungsoptik bzw. der Spot-
Optik mit den Erwärmungs- und Abkühlraten von 1000 K/s und maximaler Temperatur von 1150 
°C gehärtet wurde, wurde anhand von Abb. 3.23 festgestellt, dass eine Abnahme der Abmessun-
gen der Härtelinse zur Abnahme der Druckeigenspannungen im Mittelpunkt der Prozesszone 
führt. Die in Abb. 4.22c dargestellten zeitlichen Verteilungen der deviatorischen Spannung beider 
Prozesse zeigten bis zum Zeitpunkt der martensitischen Umwandlung eine sehr gute Vergleich-
barkeit. Demzufolge lässt sich der Unterschied im Betrag der nach der Martensitbildung aufge-
bauten Druckspannungen durch den vor der Martensitbildung vorliegenden lokalen Verfor-
mungszustand erklären. Da der 2-Detektor-Messansatz keinen quantitativen Einblick in die Ent-
wicklung der plastischen Dehnungen zulässt, wurde unter Einsatz der Prozesssimulation die 





Abb. 5.8: Simulierte temperaturabhängige Verteilung der plastischen Dehnung im Mittelpunkt der Pro-
zesszone beim Laserrandschichthärten des Stahls 42CrMo4 mit v Erw./Abkühl. = 1000 K/s und                     
TA, max. = 1150 °C unter Einsatz der Homogenisierungsoptik mit der Spotgröße von 8 × 8 mm² (a) und der 
Spotoptik mit der Spotgröße von Ø 3 mm (b) 
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Aus der Gegenüberstellung der beiden Verteilungen wird ersichtlich, dass kurz vor der mar-
tensitischen Umwandlung die Randschichten, die durch die Homogenisierungsoptik bearbeitet 
wurden, plastisch gestreckt sind. Gleichwohl erfährt die Prozesszone, die durch die Spot-Optik 
belichtet wurde, eine geringe plastische Stauchung. Das heißt, das die Zunahme der Größe der 
Härtelinse zu einer Verstärkung der plastischen Streckungseffekte beim Selbstabschrecken bei-
trägt. Im Fall des Laserhärtens mittels der Homogenisierungsoptik können diese plastische De-
formationen die plastische Stauchung, die sich während der Erwärmungsphase einstellt, beim 
Abkühlen überkompensieren. Folglich ist die Prozesszone vor der Martensitbildung „länger“ als 
die plastisch gestauchten Randschichten beim Laserhärten unter Einsatz der Spot-Optik. Ange-
sichts dieser Feststellung und der annähernd gleichen umwandlungsbedingten Dehnung beider 
Prozesse, die anhand der nahezu ähnlichen Martensitmorphologie (vgl. Abb. 3.21) zu vermuten 
ist, können die höheren Druckspannungen nach der Martensitbildunng durch die erhöhte Deh-
nungsbehinderung beim martensitischen Umwandeln der plastisch gestreckten Prozesszone er-
klärt werden. Diese höhere Druckspannungen tragen schließlich zur Ausbildung von betragsmä-
ßig höheren Druckeigenspannungen bei.  
Die o. a. Ursachenaufklärung ist anhand einer kombinierten Betrachtung der Ergebnisse des 
In-situ-Beugungsexperiments und der Prozesssimulation abgeleitet, die allerdings keine zufrie-
denstellende Vorhersage in Bezug auf die Eigenspannungsausbildung treffen kann (vgl. Abb. 
3.29). Da allerdings die Simulationsergebnisse nur die qualitativen Unterschiede beider Laserhär-
teprozesse zueinander aufzeigen sollten, kann die o. a. Erkenntnisse bezüglich der Verteilung der 
prozessbedingten plastischen Dehnungen als in guter Näherung gültig angenommen werden. 
Zum Einfhluß der maximalen Prozesstemperatur bei der Eigenspannungsentstehung 
Die in Abb. 4.27c dargestellten zeitlichen Spannungsentwicklungen für den Laserstandhärte-
prozess unter variierender maximaler Prozesstemperatur TA, max. zeigten bis zum Zeitpunkt der 
martensitischen Umwandlung keine signifikanten Unterschiede. Dementsprechend lassen sich die 
unmittelbar nach der Martensitumwandlung beobachteten Differenzen anhand des vor der mar-
tensitischen Phasenumwandlung vorliegenden Vorformungszustands erklären. Die plastischen 
Dehnungen für die betrachteten Prozessvarianten der In-situ-Versuchsart C wurden wiederum 







Abb. 5.9: Simulierte temperaturabhängige Verteilung der plastischen Dehnung im Mittelpunkt der Pro-
zesszone beim Laserrandschichthärten des Stahls 42CrMo4 mit v Erw./Abkühl. = 1000 K/s, unter Einsatz der 
Spot-Optik (Laserspotgröße ca. Ø 3 mm) und variierender maximaler Prozesstemperatur von 1150 °C (a) 
und 850 °C (b) 
Die Verringerung der Prozesstemperatur von 1150 °C auf 850 °C führt genau wie die oben 
dargestellte Zunahme der Härtelinsenabmessungen zu einer Verstärkung der plastischen Stre-
ckungseffekte während der Abkühlung. Die Prozesszone, die bei 850 °C austenitisiert wurde, ist 
nach Abb. 5.9b kurz vor der Martensitumwandlung plastisch gestreckt. Im Gegensatz dazu ist die 
die Prozesszone, die auf 1150 °C austenitisiert wurde, plastisch gestaucht (vgl. Abb. 5.9a). Dem-
zufolge bewirkt die Unwandlung der „längeren“ (plastisch gestreckten) Prozesszone eine Ausbil-
dung von betragsmäßig höheren Druckspannungen und folglich von höheren Druckeigenspan-
nungen bei Erhöhung der maximalen Prozesstemperatur. Diese Erkenntnis stimmt mit den expe-
rimentellen Befunden verschiedener Autoren überein, die Stand- oder Linienhärten am Beispiel 
niedriglegierter Stähle unter variierenden Prozesstemperaturen untersuchten (vgl. z.B. [100, 
104]), die allerdings keine eindeutigen Ursache für die Verringerung der Druckeigenspannungen 
der Prozesszone bei Erhöhung der maximalen nennen können. 
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5.3 Bewertung der Validierung des Simulationsmodells  
Ein Abgleich zwischen den experimentellen Befunden und den simulierten Dehnungs- und 
Spannungsverteilungen wurde in Kap. 4.4 am Beispiel des Laserstandhärtens unter Erwärmungs- 
und Abkühlraten von 1000 K/s, maximaler Prozesstemperatur von 1150 °C und Einsatz der Ho-
mogenisierungsoptik gezeigt. Für diesen Abgleich sollten Ergebnisse berücksichtig werden, die 
aus einen annähernd gleichen Randschichtbereichen der Versuchsprobe bzw. des Probenmodells 
entstammen. Da die röntgenographischen Daten als ein über den gewählten Strahlquerschnitt von 
1,2 × 1,2 mm² Mittelwert interpretiert werden sollen, wurde bei den simulierten zeitaufgelösten 
Dehnungs- und Spannungsverteilungen ein arithmetischer Mittelwert aus den Daten der acht in-
nersten Volumenelemente mit der Kantenlänge bzw. -breite von jeweils 0,154 × 0,154 mm² ge-
bildet. Auf diese Weise wurde eine zum Experiment vergleichbare laterale Ortsauflösung erzielt. 
Die Tiefenauflösung der Prozesssimulation betrug aufgrund der Vernetzung des Probenmodels 
30 µm. Die Informationstiefe der In-situ-Beugungsanalysen wurde dagegen auf ca. 3 µm berech-
net (vgl. Kap. 4.2.1). Die röntgenographisch ex-situ bestimmten Eigenspannungstiefenprofile 
zeigten, unter der Berücksichtigung, dass die experimentell aufgenommenen Daten nicht um den 
Materialabtragseinfluss korrigiert wurden, allerdings keine ausgeprägte steile Spannungsgradien-
ten in die Tiefe (vgl. Abb. 3.17b). Daraus lässt sich vermuten, dass eine aufgrund der unter-
schiedlichen Informationstiefen resultierende Abweichung zwischen den Spannungskenngrößen 
der Prozesssimulation und des In-situ-Beugungexperiments als nicht signifikant zu bewerten ist. 
Aus diesem Grund kann der in Abb. 4.30 gezeigte Abgleich zwischen Experiment und Simulati-
on als in guter Nährung zulässig angesehen werden. Eine feinere Vernetzung des 3D-Models auf 
eine Kantenhöhe von 3 µm würde zudem zu einer erheblichen Zunahme der Rechenzeit führen. 
Aus den in Abb. 4.30 dargelegten Ergebnissen kann festgestellt werden, dass die zeitliche 
Auflösung von 100 ms ausreichend ist, um die Simulationsergebnisse mit den experimentell auf-
genommenen Dehnungs- und Spannungskenngrößen zu validieren. Es konnten sowohl die Ähn-
lichkeiten als auch die tendenziellen Unterschiede in den beiden Verteilungen klar erkannt wer-
den. Aufgrund der begrenzten zeitlichen Auflösung konnten allerdings Spannungsmaxima und -
minima sowie steile Spannungsgradienten durch das Experiment nicht exakt abgebildet werden. 
Die grundlegenden Tendenzen sind jedoch sogar bei sehr schell, mit bis zu 1000 K/s, ablaufen-
den Prozessen deutlich erkennbar, so dass die experimentellen Daten als Validierungsgrundlage 
und Basis fürs Optimieren der Simulation verwendet werden können. 
Die Optimierung selbst ist allerdings kein Gegenstand der vorliegenden Arbeit. Es konnte 
nachgewiesen werden, dass bis zum Beginn der martensitischen Phasenumwandlung eine sehr 
gute Übereinstimmung zwischen dem Experiment und der Simulation existiert. Nach dem um-
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wandlungsbedingten Spannungsumkehr klaffen die simulierten und die experimentell ermittelten 
Spannungsverteilungen auseinander. Dies ist ein Indiz dafür, dass die plastischen Deformationen 
möglicherweise nicht korrekt berechnet worden sind und der Anteil der abschreckbedingten 
Druckspannungen überschätzt wird. Diese Vermutung lässt allerdings die im vorigen Unterkapi-
tel eingeführten Diskussionsaspekte hinsichtlich des Verfestigungszustands vor der Martensitbil-
dung nicht als negativ bewerten, da ausschließlich ein qualitativer Vergleich zwischen Simulati-
onsergebnissen selbst gemacht wurde. 
In Bezug auf eine Verbesserung des Simulationsmodells können als sinnvolle weitere Schritte 
z. B. die Implementierung eines kinematischen Verfestigungsmodells vorgeschlagen werden, das 
das Fließverhalten bei sehr schnellen und zyklisch ablaufenden Materialbeanspruchungen besser 
beschreibt. Außerdem kann neben der Modellierung der Umwandlungskinetik, die in einigen 
Arbeiten verbessert wurde (vgl. z.B. [129, 144, 161]) und sehr gut das Gefüge und die Werk-
stoffhärte vorhersagen kann, eine Simulation der Karbidausscheidungskinetik in das Modell imp-
lementiert werden. Dadurch kann der Vorgang des Selbstanlassens ebenfalls bei der Spannungs-





6 Zusammenfassung und Ausblick 
6.1 Zusammenfassung 
In der vorliegenden Arbeit wurde die Spannungsentwicklung und die Eigenspannungsentste-
hung des Laserrandschichthärteprozesses am Beispiel des niedrig legierten Stahls 42CrMo4 un-
tersucht und bewertet. Zu diesem Zweck wurde auf Basis des sin²ψ-Verfahrens der röntge-
nographischen Spannungsanalyse eine Messmethodik zur Durchführung von zeitlich hoch aufge-
lösten Spannungsanalysen entwickelt. Die Mess- und Auswertestrategie wurde mit Hilfe von 
Dilatometerexperimenten sowie Ex-situ-Eigenspannungsanalysen validiert und etabliert. Der 
entwickelte Messansatz wurde an den Besonderheiten des Laserrandschichthärteprozesses adap-
tiert. Die Adaption erfolgte unter Einsatz einer selbst konstruierten Prozesskammer, die die La-
ser- und Synchrotrontechnik sinnvoll zu einem experimentellen Aufbau kombiniert.  
Für ein detailliertes Verständnis des Laserrandschichthärteprozesses werden In-situ- und Ex-
situ-Untersuchungen an dem vergüteten und spannungsarm geglühten Versuchswerkstoff unter 
Verwendung des o. a. experimentellen Aufbaus und eines 6 kW Hochleistungsdiodenlasers 
durchgeführt. Dabei wurde mit Hilfe eines Einfarbenpyrometers temperaturkontrolliertes Laser-
standhärten mittels kontinuierlicher fokussierter Laserstrahlung unter He-Prozessatmosphäre 
betrieben. Die In-situ-Untersuchungen fanden an den Synchroton-Beamlines P05@PETRA III 
am DESY und PDIFF@ANKA statt. Dabei wurde eine Synchrotron-Röntgenstrahlung im nie-
derenergetischen Bereich verwendet (< 12 keV). Die für den Laserhärteprozess charakteristischen 
Randschichteigenschaften wurden am Beispiel eines typischen Härteprozesses (vErw./Abkühl. von 
1000 K/s, TA.,max.  von 1150 °C) gezeigt und diskutiert. Weiterhin wurden die Einflusse der ma-
ximalen Prozesstemperatur sowie der Größe der Härtelinse auf die Gefüge- und Eigenspannungs-
ausbildung systematisch untersucht. Der entwickelte In-situ-Messansatz wurde außerdem zur 
Validierung der Prozesssimulation eingesetzt, indem die in Echtzeit aufgenommenen Spannungs-
verteilungen mit den Ergebnissen der Prozesssimulation abgeglichen wurden. 
Die wichtigsten Ergebnisse dieser Arbeit können wie folgt zusammengefasst werden.  
a) Bereitstellung eines experimentellen Ansatzes zur Durchführung von zeitaufgelösten 
Phasen- und Spannungsanalysen 
• Der vorgeschlagene In-situ-Messansatz ist eine Adaption des sin²ψ-Verfahrens. Zwei sehr 
schnell auslesbare Liniendetektoren vom Typ „Mythen 1K“ wurden im Rückstrahlbereich 
symmetrisch zum Primär-Synchrotron-Röntgenstahl positioniert. Das Werkstück wurde vor-
gekippt, so dass die beiden Liniedetektoren Interferenzlinien aus der gleichen hkl-
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Netzebenenschar jedoch unter zwei verschiedenen Orientierungen des Streuvektors Nφ,ψ1 und 
Nφ,ψ2 zeitgleich registrieren konnten. Aus den zeitaufgelöst aufgenommenen Interferenzli-
nienpaaren lässt sich somit zu jedem Zeitpunkt t eine 2θ-sin²ψ-Verteilung erstellen. 
• Unter Anwendung der aufgestellten Auswertestrategie konnten die richtungsunabhängigen 
(thermischen, chemischen und umwandlungsbedingten) Dehnungen von den elastischen 
Dehnungen anhand der vertikalen Verschiebung und der Steigung der Ausgleichsgeraden der 
linearen 2θ-sin²ψ-Verteilung korrekt separiert werden. Die Messmethodik ermöglicht somit 
die Durchführung von zeitlich aufgelösten Spannungsanalysen ohne die Notwendigkeit die 
Absolutlinienlagen der Röntgeninterferenzlinien zu ermitteln und die Prozesstemperatur zu 
kennen.  
• Unter Einsatz des vorgeschlagenen experimentellen Aufbaus wurden In-situ-Phasen- und 
Spannungsanalysen mit der zeitlichen Auflösung von bis zu 100 ms durchgeführt. Diesbezüg-
lich ist der durch die beiden Beamlines PDIFF@ANKA und P05@PETRA III zur Verfügung 
gestellten Photonenfluss als die einzige messtechnische Begrenzung des experimentellen 
Aufbaus zu bezeichnen. 
b) Verbesserung des Prozessverständnisses 
• Innerhalb der Prozesszone laserstrahlgehärteter Randschichten stellt sich ein feinkörniges 
martensitisches Gefüges, dessen Struktur mit zunehmendem Anstand zum Mittelpunkt der 
Prozesszone verfeinert wird. Die Werkstoffhärte wurde durch den Laserhärteprozess um bis 
zu 75 % verbessert. Weiterhin deuten die erhöhten Werte der Integralbreiten der Röntgenin-
terferenzlinien auf das Auftretten von elasto-plastischen Derotmationen. Während der Er-
wärmungsphase wird die Prozesszone infolge der Überscheitung der lokalen Fließgrenze 
plastisch gestaucht. Beim Abkühlen erfolgt eine relative plastische Streckung der zuvor ge-
stauchten austenitischen Prozesszone. Nach der Martensitumwandlung, die ebenfalls mit      
elansto-plastischen Kristallgitteranpassungen iverbunden ist, finden keine plastischen Ver-
formungsprozesse statt.  
• Die Phasenumwandlungen der Prozesszone zusammen mit den einhergehenden elasto-
plastischen Deformationen beeinflussen maßgeblich die zeitliche Spannungsentwicklung und 
Eigenspannungsausbildung. Während der Erwärmungsphase entstehen stark inhomogene 
Druckeigenspannungen infolge der Dehnungsbehinderung der Prozesszone gegenüber dem 
kälteren Umgebungsmaterial. Beim Abkühlen bilden sich dagegen schrumpfungsbedingte 
Zugspannungen aus. Die Druckeigenspannungen, die am Ende des Prozesses entehen, sind 
ein Ergebnis aus der Überlagerung der umwandlungs- und abschreckbedingten Spannungen, 




• Außerhalb der Prozesszone finden keine Phasenumwandlungen statt. Nur in unmittelbarer 
Nähe zur Prozesszone kommt es zu plastischen Stauchungen beim Erwärmen. Sie bewirken 
die Entstehung von Zugspannungen beim Abschrecken, so dass beim Abkühlen auf Raum-
temperatur Schrumpfzugeigenspannungen entstehen. Darüber hinaus wirken die umwand-
lungsbedingten Volumenänderungen der Prozesszone als „Lastspannungen“, sodass das nahe-
liegende Umgebungsmaterial unter Einfluss der Querkontraktion radial unter Zug und tan-
gential zur martensitisch umgewandelten Prozesszone unter geringfügigen Druck-
eigenspannungen beansprucht wird.  
• Die Zunahme des martensitisch ungewandelten Materialvolumens (der Prozesszone), die 
durch eine gezielte Variation der fasergekoppelten Bearbeitungsoptik erzielt wird, hat keinen 
Einfluss auf die Morphologie des martensitischen Gefüges. Mit Zunahme der Abmessungen 
der Härtelinse nimmt allerdings das Selbstabkühlvermögen der Versuchsprobe ab. Während 
des Laserstandhärtens unter Einsatz der Homogenisierungsoptik lassen sich abnehmende In-
tegralbreiten nach der Martensitumwandlung beobachten. Dies ist ein Indiz fürs Auftreten ge-
ringfügiger Selbstanlasseffekte. Die Druckeigenspannungen der Prozesszone nehmen jedoch 
mit der Zunahme der Härtelinse zu. Die Ursache dafür liegt an dem Verformungszustand, der 
sich kurz vor der Martensitbildung einstellt. Während unter Verwendung der „kleineren“ 
Spot-Optik die Prozesszone am Ende des Prozesses plastisch gestaucht bleibt, bewirken die 
größeren Abmessungen der Härtelinse beim Härten unter Einsatz der Homogenisierungsoptik 
verstärkte plastische Streckungseffekte (Abschreckeffekt), die die für die Erwärmungsphase 
charakteristische plastische Stauchung überkompensieren, so dass die Prozesszone bei Raum-
temperatur plastisch gestreckt ist. Dies führt zur Erhöhung des Anteils der abschreckbeding-
ten Spannungsanteilen und daher zur Erhöhung der Druckeigenspannungen.  
• Die Erhöhung der in das Probevolumen induzierten Wärmemenge, die durch Erhöhung der 
maximalen Prozesstemperatur oder durch Verringerung der Erwärmungs- und Abkühlraten 
erzielt wird, führt innerhalb der Prozesszone zur Abnahme der Druckeigenspannungen, Ver-
gröberung des martensitischen Gefüges und Verringerung der Integralbreiten der Röntgen-
Interferenzlinien. Als Ursache für die abnehmenden Druckeigenspannungen ist die simulativ 
nachgewiesene Abnahme der plastischen Streckung vor der martensitischen Umwandlung zu 
nennen. 
c) Validierung der Prozesssimulation 
• Es wurde gezeigt, dass der entwickelte Ansatz zur Durchführung von schnellen In-situ-
Beugungsanalysen zur Validierung der Prozesssimulationen angewendet werden kann. Die 
aufgenommenen zeitlichen Dehnungs- und Spannungsverteilungen eines beispielhaften La-
serhärteprozesses stimmen bis zum Zeitpunkt der martensitischen Umwandlung sehr gut mit 
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den simulierten Dehnungs- und Spannungskenngrößen überein. Unmittelbar nach der Mar-
tensitbildung nehmen die simulierten Druckspannungen zu, während die experimentellen be-
stimmten Spannungen eine annähernd homogene Verteilung über die Zeit aufweisen. Diese 
quantitative Abweichungen zwischen den Ergebnissen der Simulation und des Experiments 
sind durch das im Simulationsmodel implementierte vereinfachte Verfestigungsmodell zu be-
gründen. 
6.2 Ausblick 
Sinnvolle nächste Untersuchungsschritte sind überwiegend mit der Verbesserung der Zählsta-
tistik verbunden, die eine bessere zeitliche Auflösung der In-situ-Phasen-und Spannungsanalysen 
zur Folge haben kann. Die Übertragung des experimentellen Aufbaus an eine Synchrotron-
Strahlquelle mit einem höheren Photonenfluss, würde Messraten ermöglichen, die um eine Grö-
ßenordnung höher wären als die Messraten der vorliegenden Untersuchungen. Zugleich bewirkt 
der höhere Photonenfluss eine Verbesserung der Beugungsdatenstatistik. Besonders wertvoll 
können in diesem Fall die In-situ-Analysen in Bezug auf die Verbesserung der Prozesssimulation, 
die in zukünftige Arbeiten angestrebt wird, sein.  
Darüber hinaus haben die in der vorliegenden Arbeit gewonnenen Erkenntnisse wichtige In-
formationen im Hinblick auf die Konstruktion einer zweiten leistungsfähigeren Prozesskammer 
erbracht. Die neue Prozesskammer soll den für die dargelegten In-situ-Beugungsexperimente 
eingesetzten Kammerprototyp ersetzen, um die in Kap. 5.1 aufgelisten technischen Einschrän-
kungen zu vermeiden. Abb. 6.1 gibt einen Überblick über das Design der neuen Prozesskammer, 
die im Rahmen des Verbundforschungsprojektes 05K10VKA konzipiert und bereits realisiert 
wurde (Fa. Createc GmbH, Deutschland). 
Diese „neue“ Prozesskammer wurde im Rahmen einer Messzeit am Experiment 
PDIFF@ANKA erfolgreich getestet. Leider erfolgte des „Proof of principle“ erst zum Ende der 
Projektlaufzeit, so dass sie für die experimentellen Untersuchungen der vorliegenden Arbeit nicht 
zum Einsatz kommen konnte. 
Die Prozesskammer kann dank ihrer größeren Abmessungen nun ein breiteres Detektorfenster 
abdecken, infolgedessen beispielsweise Beugungsexperimente auch mit vier Detektormodulen 
möglich sind. Dadurch kann das „Messfenster“ des experimentellen Aufbaus erweitert werden, so 
dass Beugungsdaten nun über die gesamte Prozesslaufzeit aufgenommen werden können. Wei-
terhin kann unter Einsatz von vier Liniendetektormodulen die Aussagekraft der In-situ-
Ergebnisse verbessert werden, indem beispielsweise jeweils zwei verschiedenen {hkl}-Reflexe 







Abb. 6.1: Prozesskammer zur Durchführung von In-situ-Beugungsanalysen während der Lasermateri-
albearbeitung, Außenansicht (a) und Innenansicht (b) 
Die Kammer ist im Verhältnis zu ihren Abmessungen verhältnismäßig leicht (ca. 40 kg) und 
kann problemlos auch auf einem geeigneten Schwerlast-Diffraktometer aufgebaut werden, ob-
wohl dessen Einsatz nicht zwingend notwendig ist. In Verbindung mit den speziell konstruierten 
Aufnahmeflanschen für die Laser- und Pyrometeroptik, die eine definierte Verschiebung der La-
serstrahlung entlang der Werkstückoberfläche erlauben, können nun auch technisch anspruchs-
vollere Materialbearbeitungsprozesse, wie z.B. Randschichtspurhärten (auch von komplexen 



















A.1 Eigenspannungsanalysen an kugelgestrahlten Proben 
 
Abb. A1: 2θ-sin²ψ-Verteilungen für die nach dem konventionellen sin²ψ-Verfahren sowie nach dem 2-
Detektor-Messansatz unter Variation des Vorkippwinkels im Bereich von ± 50° am PDIFF@ANKA 
durchgeführten Validierungsstudien an kugelgestrahlten Randschichten des Vergütungsstahls 42CrMo4 
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Abb. A2.1: Abmessungen der Härtelinse (Tiefe und Breite) nach Laserstrahlhärten von drei Versuchs-
proben unter konstanten Prozessparametern, vErw./Abkühl. von 1000 K/s, TA, max. von 1150 °C unter Verwen-
dung der Homogenisierungsoptik mit einer Spotgröße von ca. 8 × 8 mm² 
 
 
                                                  
Abb. A2.2: Verteilung der tangentialen Komponente der Eigenspannungen auf der Oberfläche nach La-
serstrahlhärten von drei Versuchsproben unter konstanten Prozessparametern, vErw./Abkühl. von 1000 K/s,  
TA, max. von 1150 °C unter Verwendung der Homogenisierungsoptik mit einer Spotgröße von ca. 8 × 8 
mm²Ortsaufgelöste zeitliche Entwicklung der thermischen Dehnung  
 
 




Abb. A3: Ortsaufgelöste zeitliche Entwicklung der thermischen Dehnung für die sechs Messorte auf 
der Probenoberfläche während des Laserstandhärtens des Stahls 42CrMo4 mit TA, max. von 1150 °C, 
vErw./Abkühl von 1000 K/s unter Einsatz der Homogenisierungsoptik (Spotgröße 8 × 8 mm²) 
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A.3 Tabellarische Darstellung der wichtigsten Versuchsergebnisse 
Tab. A.3.1: Vergleich zwischen den Ergebnissen des klassischen sin²ψ-Verfahrens und des 2-Detektor-
Messansatzes für die Oberflächeneigenspannung lasergehärteter Proben  













 [MPa] STA  [MPa] 
Abwei-
chung [%] 
1150 1000 0 -226 20 -249 15 10 
1150 1000 3 -408 25 -369 18 9 
1150 1000 4 606 14 524 3 16 
1150 1000 5 -45 4 -39 2 15 
Tab. A.3.2: Vergleich zwischen den Ergebnissen des klassischen sin²ψ-Verfahrens und des 2-Detektor-
Messansatzes für die Oberflächeneigenspannung lasergehärteter Proben  










 [MPa] STA  [MPa] 
Abwei-
chung [%] 
1150 1000 Homogenisie-rungsoptik -226 20 -249 15 10 
1150 1000 Spot-Optik -72 18 -107 19 49 
Tab. A.3.3: Vergleich zwischen den Ergebnissen des klassischen sin²ψ-Verfahrens und des 2-Detektor-
Messansatzes für die Oberflächeneigenspannung lasergehärteter Proben  










 [MPa] STA  [MPa] 
Abwei-
chung [%] 
850 1000 Spot-Optik -236 28 -290 26 17 
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